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 Le carbure de silicium (SiC) est un matériau connu pour ses très bonnes propriétés 
mécaniques. Il possède également de bonnes propriétés électriques, thermiques et une 
excellente résistance aux chocs thermiques et à la corrosion à haute température. Par contre, 
comme toutes les céramiques, sa fragilité en-dessous d’une certaine température, appelée 
température de transition fragile-ductile (environ 1100°C pour SiC), limite ses applications 
dans ce domaine. 
 
 Par ailleurs, le SiC est un semi-conducteur à large bande interdite (plus de deux fois 
supérieure à celle du silicium) ce qui permet de l’utiliser dans des dispositifs fonctionnant à 
haute température. Sa tension de claquage élevée (plus de cinq fois supérieure à celle du 
silicium) associée à une grande conductivité thermique (plus de trois fois supérieure à celle du 
silicium) permet la réduction de la taille des dispositifs tout en évacuant facilement la chaleur.  
L’amélioration de la qualité cristallographique de ce matériau a permis de fabriquer des 
composants réellement fonctionnels. Les premiers résultats ont fait espérer l’avènement 
rapide de dispositifs aux performances prometteuses pour des applications en forte puissance, 
haute fréquence et haute température. Le SiC a en effet la particularité de posséder l’essentiel 
des propriétés physiques du semi-conducteur idéal dans ce domaine. 
 
 Cependant, l’exploitation du SiC dans le domaine de l’électronique est toujours freinée 
par la présence des défauts de structure qui nuisent au fonctionnement des composants et 
dégradent leur qualité. Les plus connus parmi ces défauts sont les dislocations et les défauts 
d’empilement, issus de l’élaboration du matériau et/ou développés durant les opérations de 
fabrication des composants électroniques. 
 
 Dans la littérature, il est fait état d’un certain nombre d’essais de déformation 
mécanique réalisés sur le carbure de silicium sous sa forme monocristalline, et 
particulièrement sur les deux polytypes 4H-SiC et 6H-SiC. Ces études ont permis de 
déterminer indirectement les paramètres dynamiques liés aux dislocations dans le domaine 
ductile du matériau. Par contre, le domaine où le matériau est fragile a été peu étudié, bien 
que présentant un intérêt certain. En effet, une bonne connaissance des mécanismes de 
plasticité, même si celle-ci est limitée, peut permettre d’envisager des solutions pour décaler 
la température de transition fragile-ductile vers de plus basses températures et ainsi élargir le 
champ d’applications du matériau. Par ailleurs, l’exploration du comportement mécanique de 
SiC aux basses températures et aux fortes contraintes a un intérêt dans le cas d’applications du 
matériau en petites dimensions.  
 
 Notre travail porte sur l’étude des défauts dans SiC dans le domaine fragile, auquel 
très peu d’études ont été dédiées. Pour cela, nous avons réalisé des essais d’indentation puis 
analysé les microstructures par Microscopie Electronique en Transmission (MET). 
 
 Les essais de microindentation et de nanoindentation consistent à faire pénétrer un 
poinçon de forme géométrique connue dans un matériau tout en suivant l’évolution de la 
profondeur de pénétration en fonction de la force appliquée. Si cet essai se révèle fort utile 
pour déterminer localement quelques unes des propriétés mécaniques du matériau telles que 
son module d’Young ou sa dureté, il est également un excellent outil pour l’étude des 
premiers stades de plasticité. Depuis quelques années l’intérêt suscité par les propriétés 
mécaniques de films minces de très faibles épaisseurs a encouragé le développement de 
nouveaux types d’appareillages dont la précision est telle que la profondeur de l’empreinte 
résiduelle peut être restreinte à quelques nanomètres seulement. A cette échelle, la surface de 
contact entre l’indenteur et l’échantillon sollicité au cours de l’essai est si faible qu’elle 
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permet de mettre en jeu localement des contraintes extrêmement élevées de l’ordre de 
plusieurs Giga Pascals. La très forte pression hydrostatique mise en jeu sous l’indenteur 
permet alors de déformer plastiquement des échantillons fragiles à température ambiante, tels 
que les céramiques, là où des essais de déformation conventionnels n’aboutissent qu’à la 
rupture de l’échantillon. 
 
 La compréhension ainsi que la modélisation de l’essai de nanoindentation demeurent 
néanmoins délicate. En effet, si la mécanique du contact est relativement bien connue dans le 
domaine élastique pour un certain nombre de formes de poinçon, elle demeure problématique 
dès que sont atteints les premiers stades de plasticité. Il apparaît donc réellement important de 
pouvoir rendre compte des mécanismes de déformation mis en jeu durant un essai de 
nanoindentation. Particulièrement la compréhension des mécanismes initiant la plasticité à 
l’intérieur du matériau est fondamentale. S’il est unanimement reconnu que la nucléation de 
dislocations est responsable de l’initiation de la plasticité en nanoindentation sur les matériaux 
massifs, les conditions de nucléation de ces dislocations ainsi que leur nature restent encore 
sujettes à controverse. La difficulté à observer expérimentalement ces structures de 
dislocations naissantes et donc à parfaitement pouvoir identifier leur site de nucléation reste 
l’étape la plus cruciale à franchir afin de pouvoir appréhender les phénomènes physiques mis 
en jeu lors de la transition élastique-plastique 
 
 Par ailleurs, il a été mis en évidence dans le silicium et l’arséniure de gallium, que la 
variation du niveau de Fermi par dopage électronique agit sur la mobilité des dislocations. Un 
effet important est attendu dans SiC en raison de sa large bande interdite, effet pouvant 
modifier la température de transition fragile/ductile. Pour cela, nous avons réalisé des essais 
de nano/micro indentation sur des couches homoépitaxiées de 4H-SiC dopées (n, p et i). Le 
caractère et la morphologie des dislocations (autour de l’empreinte) introduites ont été 
analysés localement par microscopie électronique en transmission grâce à la technique dite du 
« faisceau faible » et la technique de LACBED nous a permis de déterminer les cœurs de 
dislocations. 
 
 Enfin, la disponibilité de monocristaux de structure cubique nous a permis de réaliser 
quelques essais de nanoindentaion sur ce polytype et d’étudier les microstructures résultantes. 
En effet, la faible énergie de faute de SiC conduit à de nombreux polytypes. Il nous a paru 
intéressant d’étudier si la plasticité du polytype cubique est ou non dictée par cette faible 






Propriétés cristallographiques et physiques du Carbure de 
Silicium 
 
 Dans ce chapitre, nous présentons les principales données bibliographiques de base 
relatives au carbure de silicium. Nous établirons un récapitulatif de certaines propriétés 
physiques et cristallographiques qui seront utiles dans notre étude, puis nous présenterons 
également les dislocations observées ou susceptibles d’être observées dans ce matériau. 
 
Introduction et historique 
 
Le carbure de silicium (SiC) n'existe pas à l'état naturel sur terre. Le chimiste français 
henri Moisan a découvert une météorite en Arizona en 1905 composée de petits cristaux 
naturels de SiC (cristaux appelés moissanite), Figure I.1. Cette rareté interdit donc toute 




Figure I.1 : Cristal de moissanite. Source site web http://mineral.galleries.com.  
 
Historiquement, les premières élaborations de SiC reviennent à Jöns Jakob Berzelius 
en 1824, qui essayait de fabriquer du diamant. Le premier procédé de fabrication industrielle 
du carbure de silicium a été mis au point par Eugene G. Acheson en 1892 [2]. Ce procédé très 
rudimentaire a permis pendant longtemps de produire de la poudre abrasive, appelée 
«carborundum ». Des plaquettes monocristallines de carbure de silicium de quelques mm2 se 
forment également au cours de ce procédé. 
 
  
Figure I.2 : Les découvreurs de SiC. J.J. Berzelius (à gauche) et F.H. Moissan (à droite).
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Pendant l’entre-deux-guerres, une technique de croissance du carbure de silicium à 
partir de la phase gazeuse s’est développée. Les expériences les plus connues sont celles de 
Moers [3]. Le carbure de silicium est formé sur un filament de carbure de zirconium ou de 
tantale porté à plus de 2200ºC. Le mélange réactif utilisé est un mélange de tétrachlorure de 
silicium (SiCl4), d’hydrogène et de toluène (C3H8). Ceci permet d’obtenir des cristaux jaunes, 
de structure cubique. Kendall [4] a expliqué les différences de conduction et de structure des 
cristaux obtenus par cette technique par un excès de carbone ou de silicium dans ces cristaux. 
Il a fallu attendre 1955 pour qu’apparaisse un procédé permettant la croissance de 
monocristaux de carbure de silicium de pureté élevée. Lely [5] a pu d’obtenir des cristaux de 
structure hexagonale à partir de la sublimation d’une poudre de carbure de silicium à plus de 
2500ºC. Cette technique permet d’obtenir des cristaux à très faible niveau de dopage (1016 
atomes/cm3), mais de petite taille (quelques mm2). Cette dernière limitation n’a pas permis à 
la technique d’être développée industriellement. C’est à partir des modifications proposées en 
1978 par Tairov et Tsvetkov [6] que la méthode de croissance par sublimation présente alors 
un intérêt industriel. Plus de 20 ans auront été nécessaires pour permettre le développement de 
cette technique et la commercialisation des premiers composants d’électronique haute 
puissance en carbure de silicium [7]. 
 
I.1. Propriétés du matériau et applications 
 
I.1.1. Aspects structuraux 
 
Le carbure de silicium est un composé binaire formé de deux atomes de la colonne IV 
du tableau périodique, liés par une liaison covalente. Celle-ci confère au matériau des 
propriétés particulièrement intéressantes et qui seront décrites au paragraphe I.3.4. 
Chaque atome d’une espèce chimique se trouve au centre d’un tétraèdre formé de 
quatre atomes de l’autre espèce en position de premiers voisins (figure I.3). Tous les atomes 
de silicium sont dans un même plan. Il en est de même pour les atomes de carbone. Ainsi, SiC 
peut être décrit soit par un empilement de tétraèdres, soit par un empilement de bicouches 
SiC. 
 
Figure I.3 : Unité de base de la structure 4H-SiC : trois atomes de silicium sont dans le plan 
(0001). a est la distance Si-Si et l’une des liaisons SiC est orientée selon la direction [0001]. 
 
En 1915, Braumhauer [8] a été le premier à identifier trois structures différentes de 
SiC. Chaque composé cristallographique, ou polytype, est caractérisé par une séquence 
unique d’empilement de bicouches SiC. Une bicouche est la superposition d’un empilement 
compact d’atomes de silicium et d’un empilement compact d’atomes de carbone. Chaque 
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bicouche s’empile selon trois positions distinctes possibles nommées A, B etC (figure I.3). La 
séquence d’empilement des bicouches SiC (A, B, C) peut être utilisée pour désigner les 
polytypes dans SiC. Il existe plusieurs systèmes de nomenclatures pour la description des 
polytypes dans ce matériau. Nous utiliserons dans ce travail la notation de Ramsdell [10] 
[Tableau I-1]. 
 
Notation de Ramsdell Séquence d’empilement selon l’axe c 
3C (blende) ABC…. 
2H (wurtzite) AB…. 
4H (wurtzite) ABCB... 
6H (wurtzite) ABCACB……. 
15R (wurtzite) ABCBACABACBCACB. 
Tableau I.1 : Notation de Ramsdell des polytypes les plus courants. 
 
 
Figure I.4 : Séquences d’empilement des bicouches SiC pour quatre polytypes de SiC. 
 
Cette notation ne correspond pas à un schéma d’empilement. Elle se compose d’un 
nombre qui désigne le nombre de bicouches nécessaires pour constituer une maille 
élémentaire dont la répétition donne le cristal, et d’une lettre qui indique sa symétrie : C, 
cubique ; H, hexagonale, R, rhomboédrique. Par exemple, 4H signifie que quatre bicouches 
Si-C forment une maille de structure hexagonale. 
 
La projection dans le plan )0211(  pour les polytypes hexagonaux et dans le plan 
)011( pour le polytype 3C permet de visualiser la position des atomes Si et C, ainsi que les 
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trois types de positions, A, B ou C. C’est la projection qui schématise le mieux les séquences 
d’empilemedes polytypes. La figure I.5 présente ces projections pour les polytypes les plus 
communs de SiC (3C, 2H, 4H, 6H).  
 
Figure I.5 : Les 4 polytypes les plus courants de SiC, présentés dans la projection 0)2(11  
selon l'axe vertical [0001] pour les structure hexagonale et dans le la projection 10)1(  selon 
l'axe vertical [111] pour 3C-SiC ● Si et  ● C.. 
 
Il n’existe qu’un seul polytype de symétrie cubique qui cristallise dans le groupe 
d’espace F43m, c’est le polytype 3C. Les autres polytypes hexagonaux (H) sont associés au 
groupe d’espace p63mc. 
 
I.1.2. Les paramètres de 4H-SiC 
 
L’enchainement de deux bicouches entraine une période de 0,25nm entre deux 
couches d’atomes de même type, comme le montre la figure1.6. 
 




Pour le polytype hexagonal 4H-SiC, le paramètre de maille (figure I.7) a est égal à 
0,30731nm et c est un multiple de 0,25nm. Les paramètres cristallins de quelques polytypes 
sont donnés dans le tableau I.2 ci-dessous : 
 
Polytype  a (nm) c (nm) 
2H 0,3073 0,5 
3C 0,4358  
4H 0,3073 1 
6H 0,3073 1,5 




Figure I.7 : Maille élémentaire de 4H-SiC. 
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I.2. Propriétés physiques  
 
Nous présentons dans ce paragraphe les propriétés physiques du carbure de silicium 
qui en font un matériau idéal aux nombreuses applications dans les domaines 
thermomécaniques et électroniques. 
 
I.2.1. Propriétés mécaniques  
 
La première des propriétés du SiC a avoir été exploitée est sa dureté que seuls le 
diamant et le nitrure de bore sont capables de dépasser. Sur l’échelle de Mohs, sa dureté est 
très proche de 10, soit une valeur se situant entre le Rubis (Al2O3) et le Diamant. Aussi SiC 
est depuis longtemps utilisé dans l’industrie pour durcir les outils de découpe ou sous forme 
d’abrasif. De même, des fibres de SiC sont utilisées pour renforcer les matrices des matériaux 
composites à hautes performances mécaniques [11,12]. 
Par ailleurs, il est possible de recouvrir de SiC des prothèses osseuses afin de les 
rendre quasiment inusables tout en assurant la meilleure bio-compatibilité possible. 
L’hémocompatibilité du SiC [13,14] est à relier à sa résistance chimique : il est en effet inerte 
aux solutions aqueuses acides et basiques à température ambiante [15]. Seules quelques bases 
concentrées portées à haute température, tel que KOH bouillant, peuvent l’attaquer. Cette base 
est d’ailleurs utilisée pour révéler les défauts émergeant en surface (micropipes, dislocations, 
…). 
 
I.2.2. Potentialités et applications en micro-électronique 
 
Les propriétés physiques et surtout électroniques font du carbure de silicium un semi-
conducteur idéal dans le domaine de l’optoélectronique des courtes longueurs d’ondes et de 
l’électronique pour les applications haute puissance, haute fréquence, haute température et 
devant résister aux radiations. Dans le tableau I.3 ci-dessous sont regroupées les principales 
propriétés physiques du SiC, et une comparaison est effectuée avec des semi-conducteurs plus 
courants (Si, GaAs) ou ses concurrents semi-conducteurs à « grand gap » très étudiés 
actuellement (GaN et diamant). 
 
Le tableau ci-dessous permet de mieux comprendre l’intérêt actuel pour le carbure de 
silicium : 
 
1- Sa haute vitesse de saturation des porteurs, permet d’envisager la réalisation de 
composantes hautes fréquences utilisables dans les télécommunications. 
2- Sa grande largeur de bande d’énergie interdite, et une très faible concentration de 
porteurs intrinsèques ni, lui permet d’atteindre le régime intrinsèque à 1000°C (contre 
300°C pour le silicium). Le courant de fuite des dispositifs reste faible à haute 
température d’où l’intérêt pour des applications notamment dans le secteur de 
l’automobile. 
3- Sa tension de claquage élevée limite les risques de claquage par avalanche pour une 
tension inverse donnée, et améliore le compromis tenue en tension/chute de tension 
directe. 





Ces avantages font de SiC un candidat idéal pour des applications de puissance 
(MOSFET, diodes Schottky,..). De plus la valeur du facteur de mérite de Johnson, qui 
caractérise les potentialités d’un matériau pour la haute puissance, est 260 fois plus élevée 
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Tableau I.3 : Quelques propriétés physiques et électroniques (à 300K) des principaux 




I.3. Croissance de SiC 
 
La réalisation de composants électroniques nécessite des substrats possédant une 
bonne qualité cristalline, un niveau de dopage contrôlé et une taille suffisante pour réaliser les 
étapes de fabrication. L’obtention de substrats en SiC par les méthodes classiques utilisées 
pour le silicium est impossible du fait de l’absence de phase liquide pour le SiC. Nous 




I.3.1. Méthode de Lely [1955] 
 
En 1955 une méthode de croissance a été développée par Lely [5] permettant de 
produire les premiers cristaux de bonne pureté mais de taille réduite (0.5-1 2cm ) avec une très 
bonne qualité cristalline (un seul polytype par plaquette).  
 
Figure I.8 : Schéma de la technique de Lely [1955] (http://www.ifm.liu.se). 
 
La Figure I.8 montre le procédé de fabrication. La poudre de SiC est disposée entre 
deux parois de graphite dont l’une est poreuse. L’enceinte externe étant chauffée à 2500°C, le 
SiC se sublime en Si, SiC2 et Si2C, qui traversent le graphite et se condensent sur la paroi 
interne du creuset. Le SiC formé est généralement hexagonal mais la maîtrise du polytype 
obtenu n’est pas possible. Les cristaux Lely sont à la base des méthodes de croissance 
actuelles qui nécessitent un germe à partir duquel croît le cristal. 
 
I.3.2. Méthode de Lely modifiée 
 
En 1978, Tairov et Tsvetkov [6] ont mis au point la « méthode du germe » ou méthode 
de Lely modifiée. Cette méthode est actuellement la technique de croissance la mieux adaptée 
pour obtenir des substrats de SiC de bonne qualité et de taille plus importante. Le principe de 
cette méthode est schématisé sur la figure I.9. Elle consiste à placer de la poudre de SiC 
servant de source à l’extrémité d’une enceinte, et un germe monocristallin du polytype désiré 
à l’autre extrémité. L’enceinte est soumise par la suite à un gradient de température, et la 
croissance du matériau se produit par transport en phase vapeur de la source vers le cristal de 
germination. En effet, chauffée à environ 2500°C, la poudre de SiC se sublime et produit des 
vapeurs composées de molécules de silicium et de carbone (Si2C, SiC2 ……….) qui viendront 
se condenser sur le germe maintenu quant à lui à plus basse température (T=1800°C). 
 
 
Figure I.9 : Principe de la méthode Lely modifiée et architecture du réacteur associé. 
 
Actuellement, des substrats 4H- et 6H-SiC d’un diamètre de 75 mm sont 
commercialisés par la société CREE (USA). En ce qui concerne le polytype 3C-SiC, des 
substrats de bonne qualité et de taille suffisante ne sont pas encore disponibles. En France, 
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l’INPG et le LETI ont obtenu des résultats très encourageants dans le domaine de 
l’élaboration et de la caractérisation des monocristaux SiC (figure I.10) [18-21]. 
 
 
Figure I.10 : Lingot de SiC (LETI, Grenoble). 
 
L’augmentation de largeur des cristaux de SiC reste limitée par la présence de 
nombreux défauts de structure. Les plus connus sont des tubes creux de forme hexagonale, 
orientés parallèlement à la direction de croissance, appelés communément « micropipes ». 
Le diamètre de ces tubes varie entre 0,1 et 30 µm pour une densité allant de 1 pour les 
meilleurs substrats jusqu’à quelques centaines par 2cm . Ces défauts sont appelés également 
« les défauts tueurs », à cause de leurs effets très néfastes limitant la fabrication des 
composants de haute tension. Récemment, une équipe de chercheurs de TOYOTA et DENSO, 
au Japon, a publié des résultats spectaculaires grâce à un procédé original de croissance [22]. 
Celui-ci consiste à réaliser une croissance sur la face )0211(  pour éliminer lors de la 
croissance les dislocations dans le plan de base. Par itération de ce procédé sur les 
faces )0211( et )0011( , des substrats de 50 mm de diamètre quasi parfaits ont été obtenus : 0 
micropipe et une densité de dislocations vis d’environ 100 2−cm  (figure I .11). 
 
 
Figure I.11 : Méthode de croissance alternée (d’après Urakami et al. Proceedings 




I.3.3. Epitaxie de SiC  
 
Plusieurs techniques ont été développées pour l’épitaxie de SiC, parmi lesquelles 
l’épitaxie en phase liquide (LPE), l’épitaxie par jet moléculaires (MBE) ou la croissance par 
sublimation (méthode sandwich). L’épitaxie en phase vapeur (CVD : Chemical Vapor 
Deposition) est la méthode la plus utilisée et qui a le plus progressé ces dernières années. 
Cette technique consiste à décomposer des gaz dans une enceinte, à une température comprise 
entre 1300 et 1600°C, et à faire réagir les constituants décomposés avec la surface d’un 
substrat. Le mélange le plus utilisé est 834 HCSiH + . Dilué dans l’hydrogène, gaz porteur, le 
Silane et le Propane sont les gaz réactifs qui contribuent, respectivement, à l’apport de 
Silicium et de Carbone. Le dépôt CVD permet de contrôler le dopage de type n et p dans une 
très large gamme. En effet, un dopage in-situ peut être obtenu par introduction d’azote pour le 
type n ou d’aluminium sous forme de trimethylaluminium (TMA) pour le type p. 
 
Les premiers substrats élaborés par la méthode de Lely étaient du 6H-SiC orienté 
(0001). Les premières homoépitaxies de 6H-SiC ont été effectuées à 1800°C. En 1987, 
Kuroda et al. [23] ont développé une nouvelle technique appelée « croissance par avancée de 
marches ». Cette dernière permet des croissances de 6H- et 4H-SiC à des températures de 
1400°C-1500°C en utilisant des substrats désorientés. La désorientation est de 3,5° pour 6H-
SiC et de 8° pour 4H-SiC. La désorientation du substrat, face (0001) suivant l’axe ]0211[ , 
impose la présence de marches à la surface du cristal et la croissance s’effectue par avancée 
de marches. Le mécanisme d’incorporation des atomes de silicium ou de carbone sur les bords 
de marches permet de reproduire la séquence du polytype du substrat (figure I-12). La 
croissance par avancée de marches s’est donc révélée indispensable pour pouvoir conserver le 
polytype du substrat [24]. 
 
Figure I.12 : Modèle schématique de la croissance a) Substrat non désorienté : des îlots de 
3C se forment; b) Substrat désorienté : le polytype 6H du substrat est bien reproduit. D’après 
Matsunami [24]. 
 
Les vitesses de croissance par la technique de dépôt CVD sont comprises entre 1 et 30 
µm/h [25]. Celle-ci augmente avec la température. En effectuant le dépôt à plus haute 
température entre 1650°C et 1850°C, la vitesse de dépôt peut atteindre 100 µm/h [26]. Par 
cette méthode, appelée HTCVD (High Temperature Chemical Vapor Deposition), il est 
possible d’obtenir des couches très épaisses et de très bonne qualité, et même de réaliser des 
substrats. 
Quelle que soit la technique d’élaboration des substrats, ceux-ci contiennent des défauts 
qui se propagent soit directement soit en se transformant dans la couche épitaxiée. Ces défauts 
sont les dislocations du plan de base (BPD : Basal Plane Dislocations) les fautes d’empilement 
(SF : Stacking Faults), les dislocations vis émergentes (TSD : Threading Screw Dislocations) et 
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les dislocations coins émergentes (TED : Threading Edge Dislocations). Ces défauts sont néfastes 
pour la fabrication et le fonctionnement des différents dispositifs à base de SiC. De très 
nombreuses équipes travaillent sur la réduction voire l’élimination de ces défauts, afin de pouvoir 
fabriquer des dispositifs fiables et performants. 
 
La production de masse des composants de puissance en carbure de silicium dépend 
énormément de la qualité des substrats pour obtenir un rendement de fabrication élevé 
Cependant, récemment, quelques papiers ont été publiés sur les défauts (TDS) obtenus 
pendant la croissance par PVT [27,28] 
 
I.3.4. Le dopage du SiC  
 
I.3.4.1 Eléments dopants  
 
La figure I.13 présente les éléments proches du carbone et du silicium dans le tableau 
de Mendeleïev. Le carbure de silicium est un semiconducteur IV-IV. Les éléments de la 
colonne V (N, P et As) sont donc des donneurs d’électrons (dopage de type n) et les éléments 
de la colonne III (B, Al et Ga) sont des accepteurs d’électrons (dopage de type p). 
 
Figure I.13 : Donneurs et accepteurs utilisés pour le dopage de SiC. 
 
Les cristaux massifs non intentionnellement dopés sont généralement de type n, le 
dopage résiduel provenant de la présence d’azote dans le réacteur. Il est possible d’augmenter 
la concentration d’azote dans SiC, et donc la conductivité de type n, en augmentant le flux 
d’azote dans le réacteur. Pour obtenir des cristaux massifs de type p, on compense les 
donneurs résiduels en ajoutant de l’aluminium dans le matériau source. Les cristaux massifs 
semi-isolants sont obtenus soit par la méthode HTCVD (voir paragraphe I.3.3), soit par PVT 
en incorporant du vanadium. Le vanadium V
4+ joue le rôle d’un donneur profond (≈ 1,48eV) 
qui compense les accepteurs résiduels [29]. 
 
I.3.4.2 Sites de substitution – Niveaux d’énergie des impuretés  
 
Dans SiC, les dopants se substituent soit au carbone, soit au silicium. Pour l’azote 
(donneur), le site de substitution est le site carbone, alors que pour le phosphore (donneur) il 
s’agit la plupart du temps du site silicium [30]. Une étude a montré que le taux 
d’incorporation de dopants dépend du rapport Si/C lors de la croissance [31]. En effet, en 









. Ces impuretés de type donneur possèdent des niveaux donneurs 
superficiels. Les accepteurs Al se substituent aux atomes de silicium. L’accepteur bore peut 
quant à lui se substituer soit au site silicium en constituant un niveau superficiel, soit au site 
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carbone en créant un centre profond. Les niveaux d’énergies des impuretés N, Al et B dans 
6H-SiC sont donnés dans le tableau I.4. 
 
Dopant Azote Aluminium Bore 
Niveau 
d’énergie (meV) 
Ec – (200±30) Ev + (240±20) Ev + (390±40) 
Ev + (710±13) 





sont respectivement les énergies des bandes de conduction et de 
valence [32]. 
 
Ces substitutions atomiques par les impuretés de type donneur ou accepteur sont 
indépendantes du polytype. A température ambiante, certains dopants dans SiC sont 
partiellement ionisés étant donnée la profondeur de leurs niveaux dans la bande interdite. 
 
I.3.4.3 Dopage par diffusion 
 
Certaines applications peuvent amener à devoir doper le cristal après la croissance. Le 
dopage par diffusion est une technique qui peut être employée bien que difficile [33]. En effet, 
les coefficients de diffusion des impuretés dopantes sont très faibles et requièrent des 
températures et des durées dissuasives. Ainsi, les coefficients de diffusion de l’aluminium et 
du bore sont respectivement 6⋅10-14cm2.s-1 et 8⋅10-13cm2.s-1 (à 1700°C) [34]. Des études 
récentes donnent une valeur de 2,5⋅10-11cm2.s-1 pour le bore à 2050°C [35].  
 
I.3.4.4 Dopage par implantation  
 
Une autre technique de dopage est l’implantation ionique. Cette technique n’est 
pourtant pas exempte d’inconvénients. En effet, des défauts sont générés lors de 
l’implantation, et des recuits au-delà de 1700°C sont nécessaires pour les éliminer et pour 
activer thermiquement les dopants [36]. Les dopants utilisés par implantation sont l’azote ou 
le phosphore pour le dopage de type n, l’aluminium, le bore ou le béryllium pour le dopage de 
type p. D’autre part, puisque l’azote se place en site carbone et le phosphore en site silicium, 
il est possible d’implanter simultanément (co-implanter) les deux espèces chimiques. On peut 
ainsi diminuer (diviser par deux environ) la résistivité des couches, c’est-à-dire les pertes 
ohmiques dans les dispositifs de puissance. Enfin, en implantant du vanadium, il est possible 
de compenser efficacement les accepteurs et d’assurer ainsi une isolation efficace entre les 




I.4. Les dislocations dans SiC 
 
Nous avons vu précédemment que la structure tétraédrique de SiC est semblable à 
celle des autres semi-conducteurs qui cristallisent dans la structure sphalérite ou dans la 
structure wurtzite. Aussi on s’attend à retrouver dans SiC des dislocations de même type que 
dans les autres semi-conducteurs. 
 
I.4.1. Dislocations parfaites  
Les dislocations parfaites dans α-SiC (4H, 6H) ont un vecteur de Burgers de type 
a/3<11-20> et elles glissent dans les plans de base {0001} en raison de la grande valeur du 
rapport c/a. Dans β-SiC (3C) les dislocations ont un vecteur de Burgers de type a/2<110> et 
glissent dans les plans denses {111}.  
 
I.4.2. Mode de glissement « glide » et « shuffle » des dislocations  
 
Dans SiC, comme dans les autres semi-conducteurs liés tétraédriquement, il y a deux 
modes de glissement possibles. Nous les décrivons ici dans la structure 4H-SiC qui est le 
polytype principalement utilisé dans ce travail. La figure I.14 présente la projection de la 
structure du polytype 4H-SiC et l’empilement des plans (0001) selon la direction ]0211[ . Vu 
la nature de l’empilement des plans de cette structure et dans l’hypothèse de l’activation des 
plans de glissement {0001}, un cisaillement du cristal peut se produire entre deux plans 
éloignés ou entre deux plans proches (voir figure I.14). Dans le cas d’un cisaillement entre 
deux plans éloignés, on parle de glissement en mode « shuffle ». Le glissement peut 
également se produire entre deux plans proches. Le glissement est alors dit en mode « glide » 
[37]. Les termes « shuffle » et « glide » ont d’abord été introduits pour le silicium (structure 
cubique) et l’empilement de bicouches {111}. Nous emploierons ces termes pour la structure 
hexagonale de SiC avec l’empilement des bicouches Si-C de plans {0001}. 
 
Figure I.14 : Projection de la structure 4H-SiC sur le plan
0)2( 11
. Les deux modes de 




Le glissement de type « shuffle » peut être considéré comme le mode de glissement le 
plus favorable car il nécessite la rupture d’un nombre limité de liaisons (il y en a trois fois 
moins que dans le mode glide). Ceci a été démontré par le premier modèle atomistique de 
Shockley [38]. Cependant, les modèles de glissement en mode « glide » permettent de mieux 
expliquer le déplacement des couches de tétraèdres et la création de défauts d’empilement lors 
du passage d’une dislocation partielle (voir plus loin). Les calculs de Jones et Marklund [39-
40], sont en faveur d’un glissement en mode « glide ».  
 
I.4.3. Nature chimique du cœur des dislocations  
 
Dans les composés semi-conducteurs tel que SiC, en raison de la non-centrosymétrie 
de la structure, une boucle de dislocation parfaite, de vecteur de Burgers ><= 0211a/3b
r
, 
possède des segments de dislocations dont les cœurs sont de nature chimique différente 
(silicium ou carbone). En effet, les atomes bordant le demi-plan supplémentaire diffèrent 
suivant la position de ce demi-plan et le mode de cisaillement (shuffle ou glide). Un segment 
de dislocation constitué d’atomes de Si est noté Si(g) en mode glide et Si(s) en mode shuffle. 
De même pour un segment de dislocation constitué d’atomes de C. Il est noté C(g) en mode 
glide et C(s) en mode shuffle. 
Figure I.15 : Boucle de  dislocation parfaite dans le plan de base (0001) en mode glide et en 
mode shuffle. 
 
D’autre part, de nombreuses observations dans les matériaux à liaison covalente ont 
montré que, à basse température, les lignes des dislocations sont parallèles aux directions 
denses du cristal. Ceci est l’indication d’une forte force de Peierls (force de friction de réseau 
qui impose à la ligne de dislocation d’être rectiligne et parallèle à des directions atomiques 
denses dites « vallées de Peierls »). C’est également le cas dans SiC où les directions denses 
sont <110> pour β- SiC, et >< 0211  pour α- SiC. En conséquence, une boucle de dislocation 
parfaite formée à basse température et observée dans son plan de glissement, a une forme 
hexagonale avec deux segments vis et quatre segments à 60° (angle entre la ligne de 
dislocation et le vecteur de Burgers). Deux de ces quatre segments possèdent un cœur silicium 
Si, tandis que les deux segments restants seront associés à un cœur carbone C. La figure I.15 
présente le schéma d’une boucle de dislocation parfaite dans SiC en mode glide et en mode 
shuffle. Changer le sens de b
r
 revient à inverser la nature chimique du cœur des segments à 



























I.4.4. Dislocations partielles  
 
Dans les semi-conducteurs élémentaires et composés les dislocations sont dissociées et 
glissent en mode glide dans cette configuration, Ray (1971) [41] et Cockayne (1979) [42]. De 
même, les dislocations dans SiC sont dissociées en deux partielles de type Shockley bordant 
une faute d’empilement selon les réactions de type : 
 
><+><>→< 01013/101103/102113/1  dans (0001) pour α-SiC 
><+><>→< 1216/11216/11102/1
 dans {111} pour β-SiC 
 
La figure I.16 montre une boucle hexagonale de dislocation dissociée en mode glide 
dans son plan de glissement. Les dislocations vis se dissocient en deux partielles à 30° avec 
des cœurs différents alors qu’une dislocation à 60° se dissocie en deux partielles, l’une à 30° 
et l’autre à 90°, de même nature de cœur. La figure I.17 présente en trois dimensions la 
dissociation d’une dislocation à 60° en mode glide, visualisant ainsi la faute intrinsèque entre 
la partielle à 30° et la partielle à 90° dans la structure sphalérite (β-SiC). 
 
 
Figure I.16 : Dissociation d’une boucle de dislocation parfaite hexagonale dans son plan 






















Figure I.17 : Dislocation à 60° dissociée en deux partielles, l’une à 30° et l’autre à 90°, 
bordant une faute d'empilement intrinsèque dans la structure sphalérite. ● Si et ● C. 
 
 Dans SiC, l’énergie de la faute d’empilement γ déduite des mesures de distance 
d’équilibre des dislocations partielles par microscopie électronique en faisceau faible est très 
faible, de l’ordre de quelques mJ/m². Le tableau I.5 rapporte cette valeur pour 6H-SiC d’après 
plusieurs auteurs. Des calculs théoriques par le modèle « ANNNI » ont été faits par plusieurs 
auteurs et ont montré que l’énergie de faute d’empilement pour le 4H-SiC fait intervenir les 
quatrièmes voisins tandis que pour le 6H-SiC, elle fait intervenir les interactions avec les 
sixièmes voisins. Pour cette raison, l’énergie de faute d’empilement de 4H-SiC est beaucoup 
plus grande que celle de 6H-SiC.  
 
Auteurs γ (mJ/m2) 
Pilyankevitch et al. (1984) [43] 
 
1,9 
Maeda et al. (1988) [44] 
 
2,5±0,9 
Yang (1993) [45] 
 
8 
Bartsch et al. (1994) [46] 
 
1,7 
Samant et al. (1997) [47] 
 
1,5-3,5 
Tableau I.5 : Valeurs de l’énergie de faute dans SiC-6H d’après différentes auteurs. 
 
 Hong et al. [48] ont déformé des monocristaux 4H-SiC par compression uniaxiale à 
1300°C. Les auteurs ont étudié à l’aide de la technique du faisceau faible, l’influence du 
caractère des dislocations dissociées sur la largeur de la faute d’empilement séparant les deux 
dislocations partielles. La figure I.18 montre le résultat de cette étude. Les points présentés sur 
cette figure correspondent aux mesures expérimentales des distances entre les deux 
dislocations partielles réalisées par la technique du faisceau faible, tandis que les deux lignes 








Figure I.18 : Variation de la distance de séparation entre deux dislocations partielles dans le 
4H-SiC en fonction de l’angle entre le vecteur de Burgers et la ligne de la dislocation parfaite 
Hong et al [48]. 
 
Une faute d’empilement peut être soit intrinsèque soit extrinsèque. Une faute 
intrinsèque est obtenue par suppression d’une double couche dans la structure parfaite alors 
qu’une faute extrinsèque est obtenue par insertion d’une double couche. Par exemple une 
faute de type extrinsèque donnera lieu à la séquence ABCACBC dans 3C-SiC. 
 
 
I.4.5. Reconstruction des cœurs de dislocation  
 
Jones [39] et  Marklund [40] ont calculé l’énergie de cœur de dislocation dans le 
silicium. Ce calcul a montré que les liaisons pendantes dans le cœur des partielles à 30° et à 
90° sont complètements reconstruites, ce qui est énergétiquement favorable. Des défauts de 
reconstruction peuvent apparaître sur la ligne de dislocation. Ces défauts d’antiphase, appelés 
« solitons » et d’abord proposés par Hirsch [49], sont évoqués comme éléments moteurs pour 
le déplacement des dislocations d’après Heggie et Jones [50]. 
 
Dans le cas de SiC, la reconstruction des liaisons peut se faire entre atomes de même 
nature (Si-Si ou C-C) mais aussi entre atomes de nature différente, les deux étant tétravalents. 
Ceci amène à penser que la reconstruction des partielles apparaît probable. L’état actuel des 
connaissances sur la reconstruction des liaisons basé sur les expériences et les calculs 









 Les propriétés physiques du carbure de silicium sont très dépendantes de sa structure 
et en particulier elles sont liées aux liaisons covalentes entre atomes. Pour cette raison, ce 
matériau a de nombreuses similitudes avec d’autres semi-conducteurs comme le silicium ou 
l’arséniure de gallium qui ont fait l’objet de nombreuses études. Cependant, il présente 
quelques différences qui posent un certain nombre de questions. Ainsi : 
 
a) SiC est un semi-conducteur composé et les atomes de cœur des dislocations peuvent 
être soit de type carbone soit de type silicium, ce qui le différencie des semi-
conducteurs élémentaires. Et, à la différence de GaAs dont les liaisons entre atomes 
présentent un caractère ionique, celles dans SiC sont purement covalentes. De plus, les 
dislocations sont-elles toujours dissociées ? Glissent-elles en mode glide ou en mode 
shuffle ? 
b) La faible énergie de faute d’empilement est responsable de l’existence de nombreux 
polytypes. Le comportement plastique du matériau est-il contrôlé par cette faible 
énergie de faute ? La transition hexagonal ↔ cubique est-elle possible sous 
contrainte ? 
c) Le dopage électronique agit sur la mobilité des dislocations comme cela a été montré 
dans le silicium et l’arséniure de gallium. Cet effet, lié à la position du niveau de 
Fermi, affecte la nucléation et la propagation des décrochements, mécanismes 
élémentaires de la plasticité. Au vu des grandes valeurs de la bande interdite dans les 
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Comme le montrent les nombreux travaux de la littérature, la déformation plastique 
des matériaux peut être réalisée par différentes techniques : flexion trois ou quatre points, 
compression à vitesse imposée ou sous charge constante (fluage), indentation,… conduisant à 
l’évaluation des propriétés mécaniques comme la limite d’élasticité, la charge à la rupture ou 
la dureté. 
 
Nous présentons dans ce chapitre les principales études de plasticité effectuées sur SiC 
polycristallin et monocristallin, ainsi que la caractérisation microstructurale des défauts 
introduits, réalisée par microscopie électronique en transmission (MET) et par d’autres 
techniques. Ces données nous seront utiles lors de l’analyse de nos résultats. 
 
 
Premières observations des dislocations dans SiC 
 
Les premières études des dislocations dans α-SiC sont dues à Amelinckx et Strumane 
(1960) [1] qui ont combiné des observations par microscopie optique après attaque chimique 
et par microscopie électronique sur des cristaux bruts d’élaboration. Les auteurs concluaient 
que les dislocations dans α-SiC ont des caractéristiques très similaires à celle rencontrées 
dans des matériaux plus conventionnels après déformation. En particulier, les dislocations 
glissent dans le plan de base avec un vecteur de Burgers de type >< 0211 . Stevens 
(1970,1972) [2] a mis en évidence dans β-SiC et dans α-SiC déformées des dislocations de 
vecteurs de Burgers respectivement a/2 >< 011  et a/3 >< 0211 glissant dans les plans {111} 
et (0001). Il a aussi observé dans l’hexagonal des fautes d’empilement et occasionnellement 
des macles. Dans les échantillons étudiés, les dislocations sont dissociées et certaines 
dislocations partielles sont mobiles, sous l’action combinée des contraintes résiduelles et de 
l’irradiation du faisceau d’électrons. Par ailleurs, ils observent que certaines dislocations 
partielles ont un aspect lisse, tandis que d’autres ont un aspect zigzaggé. 
 
 
II.1. Déformation de SiC polycristallin 
 
Le carbure de silicium a d’abord été utilisé comme céramique, ce qui explique qu’un 
certain nombre d’expériences a été réalisé pour étudier les mécanismes de déformation 
plastique de SiC polycristallin dans le domaine de ses applications potentielles, c’est-à-dire 
les hautes températures (T>1200° C). Le fluage a été la principale technique d’investigation 
dans ce domaine de température pour ce type de matériau très résistant. Parmi ces études, 
citons les travaux de Hasselman et al [3] et de Fransworth et Coble [4]. Les mécanismes 
proposés contrôlant la déformation de SiC polycristallin sont des mécanismes de diffusion 
aux joints de grains. Il est considéré que les mécanismes intragranulaires, comme le 
glissement des dislocations, ne jouent aucun rôle significatif. La très forte résistance 
mécanique du carbure de silicium, due au caractère covalent des liaisons Si-C, rend 
improbable le mouvement des dislocations, même aux températures voisines de 2000°C. 
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En 1984, l’affirmation précédente est revue suite aux travaux de Carter et Davis [5], 
qui ont réalisé des essais de fluage sur du SiC polycristallin obtenu par CVD et par collage 
réaction (reaction-bonded polycrystals). Les valeurs d’exposant de contrainte et d’énergie 
d’activation obtenus ainsi que des observations par microscope électronique les ont conduits à 
penser que le glissement des dislocations peut être le mécanisme contrôlant le fluage.  
 
D’autres études ont confirmé l’activité des dislocations intragranulaires dans la 
déformation. Ainsi Demenet et al. [6] ont étudié la microstructure de polycristaux de α-SiC 
frittés en présence de bore, puis déformés à 800°C sous une pression de confinement de 700 
MPa. Ces auteurs ont mis en évidence du glissement dans le plan de base, ainsi qu’une forte 
asymétrie de mobilité des dislocations partielles. 
 
 
II.2. Déformation de SiC monocristallin  
 
Dans la littérature, des essais de déformation mécanique ont été rapportés sur le 
carbure de silicium sous sa forme monocristalline, particulièrement les deux polytypes 4H-
SiC et 6H-SiC. Ces études ont permis de déterminer indirectement les paramètres dynamiques 
liées aux dislocations, suite à des déformations macroscopiques du matériau, et ceci dans le 
domaine ductile (haute température). Les difficultés liées à la déformation du SiC dans le 
domaine fragile ont cependant empêché une détermination précise des paramètres 
dynamiques des dislocations à plus basses températures. 
Dans la suite, nous allons présenter par ordre chronologique les principales études 
menées sur SiC monocristallin, ce qui permettra de suivre l’évolution des idées en liaison 
avec l’obtention de cristaux de bonne qualité et le développement des techniques. 
 
 
II.2.1. Essais de déformation à vitesse imposée 
 
 La première étude importante sur la plasticité du carbure de silicium monocristallin est 
due à Fujita, Maeda et Hyodo (1987) [7]. Ces auteurs ont utilisé des petits cristaux de 6H-SiC 
obtenus par la méthode Acheson et déformés par compression uniaxiale à vitesse imposée 
.
ε =2,8⋅10-4s-1 entre 1100°C et 1800°C. Les auteurs ont montré que si le plan de base (0001) 
est parallèle à l’axe de compression, l’échantillon se déforme par pliage, alors que si le plan 
de base est à 45° de l’axe de compression, la déformation est possible vers 1500°C. L’analyse 
des lignes de glissement sur les faces latérales des échantillons montre que la plasticité est due 
au mouvement des dislocations glissant dans le plan de base. Afin de faciliter la déformation à 
relativement basse température, les échantillons ont été pré-déformés à 1500°C. Les valeurs 
de contrainte de cisaillement en fonction de la température indiquent que le mécanisme de 
déformation est très fortement activé thermiquement. Une analyse des résultats avec une loi 
de vitesse de déformation de la forme  
)kT/Uexp()( nic −τ−τ=γ&  
où γ&  est la vitesse de déformation, τc la contrainte projetée dans le plan de glissement, τi la 
contrainte interne, n un exposant de contrainte, et U l’énergie d’activation, conduit à n = 3,1 ± 
0,4, U = 3,4 ± 0,7 eV et τi =3 MPa. La valeur de n amène les auteurs à affirmer que le 
mécanisme de Peierls contrôle l’écoulement plastique dans les conditions étudiées. Ceci est 
confirmé par Microscopie Electronique en Transmission (MET) [8]. En effet, les principaux 
défauts dus à la déformation plastique sont des dislocations parfaites ><= 02113/ab
r
 








L’énergie de faute est évaluée par les auteurs à 2,5 ± 0,9 mJ.m-2. Les segments des 
dislocations partielles sont plus ou moins alignés selon les directions cristallographiques 
>< 0211 et leur forme dépend du signe et du caractère des partielles. Ceci suggère que la 
mobilité des dislocations dépend de leur géométrie.  
Aux environs de 1000°C, les auteurs observent une transition fragile-ductile et 
effectuent des essais de dureté Knoop en-dessous de cette température (voir plus loin). Les 
observations par MET montrent une asymétrie de mobilité des dislocations partielles de plus 
en plus marquée à basse température avec des fautes d’empilement de plus en plus étendues. 
 
 
Figure II.1 : Géométrie d’un échantillon pour des essais mécaniques. Orientation favorable à 
la déformation. 
 
De cette étude, Maeda et al. [8] ont proposé un modèle pour expliquer la 
microplasticité de SiC en fonction de la température de déformation (Figure II.2). Ce modèle 
est basé sur le fait que la différance de mobilité des dislocations partielles dépend de leur 
caractère et de la température. Selon ce modèle, à basse température, les segments coins des 
dislocations partielles de tête sont seuls mobiles et conduisent à la formation de boucles 
fautées allongées. Lorsque la température augmente, les dislocations partielles à 30° 
deviennent plus mobiles. Ceci donne aux boucles une forme plus hexagonale. A plus haute 
température (T>1000°C), la différence de mobilité entre les partielles de tête et de queue 
diminue nettement. 
 
D’autres auteurs ont également montré, par fluage (Carman, 1992) [9], (Yang et al. 
1992) [10] ou par déformation à vitesse constante (Suematsu et al. (1991) [11], (Ning et 
Pirouz, 1995) [12] que la déformation de SiC avec l’axe de déformation parallèle au plan de 
base conduit au pliage de l’échantillon. Suematsu et al. et Ning et Pirouz ont proposé des 
mécanismes expliquant le pliage et l’apparition de fissures à partir d’empilements de 
dislocations dans le plan de base, formant des sous-joints. 
 
L’étude très complète du groupe de Maeda [7-8] a été reprise et complétée quelques 
années plus tard grâce à la maîtrise d’une technique de croissance de monocristaux de grande 
taille et de bonne qualité cristallographique par les sociétés Cree et Northrop Grumman Corp. 
[13]. A cette époque la technique LACBED (Large Angle Convergent Beam Electron 
Diffraction) a été mise au point, permettant de déterminer sans ambigüité l’amplitude et le 





Figure II.2 : Evolution de la forme d’une boucle de dislocation en fonction de la température, 
d’après Maeda et al. [8] 
 
Ces travaux sont dus au groupe du Pr. P. Pirouz, complétés par des travaux réalisés au 
laboratoire de Métallurgie Physique de Poitiers par J.L. Demenet. Samant et Pirouz [14-15] 
ont déformé des monocristaux de α- SiC (4H-SiC et 6H-SiC) par compression uniaxiale dans 
une gamme de température comprise entre 550°C et 1300°C, figure II .3. 
 
Figure II.3 : Courbes de déformation à έ=6,3.10-5 s-1 d’après Samant et al (1997). 
 
Le dopage en azote, lié au process et non intentionnel, est d’environ 5⋅1016 at.cm-3 
pour 6H-SiC et 1,5⋅1017 at.cm-3 pour 4H-SiC. Les expériences de déformation ont été 
effectuées aux trois vitesses de déformations imposées 3,1⋅10-5 s-1, 6,3⋅10-5 s-1 et 1,3⋅10-4 s-1 
pour 6H-SiC, et de 6,3⋅10-5 s-1, 6,5⋅10-4 s-1 et 1,3⋅10-4 s-1 pour 4H-SiC, les échantillons étant 
orientés avec le plan de base à 45° de l’axe de compression, ce qui correspond à un facteur de 
Schmid maximal de 0,5. 
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Des expériences complémentaires ont été réalisées par Demenet et al. [16] sur les 
mêmes cristaux de 4H-SiC à des vitesses de déformation plus lentes, 3,6⋅10-5 s-1 et 2,6⋅10-6 s-1 
dans une gamme de température comprise entre 800°C et 1400°C. Les échantillons utilisés 
dans cette étude ont la même orientation que ceux utilisés dans le travail de Samant et Pirouz 
[17].  
 
De l’ensemble de ces essais, il apparait que les courbes d’évolution de la contrainte de 
cisaillement projetée dans le plan de glissement en fonction de la température, présentent une 
cassure pour une température critique (figure II.4). Celle-ci dépend de la vitesse de 
déformation et se situe autour de 1050-1100°C. Au-dessus de la température de transition, le 
matériau est ductile ; au-dessous de cette température, très peu de plasticité est possible, la 
plasticité macroscopique observée parfois (cf. Figure II.3) étant probablement due à 
l’ouverture des fissures.  
 
Figure II.4 : Variation de la limite élastique dans le 4H-SiC en fonction de l’inverse de la  
température pour έ=3,6.10-5s-1 et έ=2,6.10-6s-1 Pirouz et al [17]. 
 
Les résultats dans le domaine ductile ont été analysés suivant les modèles d’Alexander 
et Haasen [18] et de Hirth et Lothe [19], ce dernier basé sur la théorie de diffusion des 
décrochements. 


























La loi de multiplication des dislocations est prise proportionnelle à la contrainte 
appliquée et l’équation d’Orowan reliant la vitesse de déformation plastique à la densité de 





















où A est une constante, γ&  la vitesse de déformation projetée, τy la contrainte projetée à 
la limite élastique et n = m+2.  
 
Ainsi, les différents auteurs obtiennent une énergie d’activation des dislocations Q 
entre 1,5 et 1,8 eV (selon la vitesse de déformation) et un exposant de contrainte n ≈ 3, les 
résultats pour 4H-SiC et pour 6H-SiC étant très similaires. 
 
Au niveau de la microstructure, celle-ci est constituée de dislocations parfaites plus ou 
moins alignées selon les directions >< 0211 et dissociées dans le plan de base. 
Majoritairement de caractère vis, les dislocations sont donc dissociées en deux partielles de 
Shockley, l’une à cœur Si, l’autre à cœur C.  
 
II.2.1.1 Détermination de la température de transition fragile-ductile 
 
Au-dessous de la température de transition, les résultats ont également été analysés 
avec les lois employées dans le domaine ductile. Des valeurs d’énergie d’activation et 
d’exposant de contrainte ont été obtenues, bien que peu fiables comme à haute température, la 
fissuration du matériau étant importante. Par contre, la MET apporte des éléments qualitatifs 
intéressants. Les résultats montrent l’existence d’une très faible densité de dislocations. 
Celles-ci sont des dislocations partielles très rectilignes. La technique LACBED a permis de 
déterminer que ces dislocations sont à cœur Si(g) qui traînent derrière elles de grandes fautes 
d’empilement. Toutes les dislocations partielles à 30° Si(g) observées possèdent un vecteur de 
Burgers de type ><= 01103/ab
r
, et glissent dans des plans de base (0001) parallèles. 
L’absence d’observation des partielles 90° Si(g) est attribuée à une beaucoup plus faible 
mobilité de ces partielles comparée à celle des partielles 30° Si(g). La partielle associée à la 
partielle Si(g), soit la partielle à cœur Carbone, n’est pas nucléée. Ainsi, chaque source de 
dislocation partielle ne peut fonctionner qu’une seule fois, ce qui limite la plasticité du 
matériau au-dessous de la température de transition. A partir de ces observations, Pirouz a 
associé cette transition à la transition fragile-ductile.  
 
Si la déformation plastique se produit habituellement par dislocations créées et mises 
en mouvement par la composante de glissement de la contrainte, la rupture est due à la 
composante normale de la contrainte qui provoque des microfissures. Ainsi dans un 
monocristal, la réponse à une contrainte donnée dépend de grandeurs intrinsèques comme les 
constantes élastiques et les interactions atomiques.  
 
 Le groupe du Pr. P. Pirouz s’est attaché à l’étude de la transition fragile-ductile en 





Figure II.5 : Variations schématiques de la contrainte  d’écoulement σc en fonction de la 
température pour deux vitesses de déformation à 0K, Pirouz et al [20]. La contrainte de 
rupture est représentée par la ligne pointillée horizontale. 
 
Zhang et al. [21] ont réalisé des essais de fracture sur 4H-SiC par flexion 4 points à la 
vitesse de 5.10-7 s-1. Les variations de la contrainte appliquée en fonction de la température 
indiquent une température de transition fragile-ductile (TBDT) de 1050°C, tous les échantillons 
déformés en-dessous de cette température s’étant fracturés pour une même contrainte σF de 





















où ∆H est l’énergie d’activation des dislocations, S, k et A sont des constantes, 
•
ε est la 
vitesse de déformation et σF la contrainte de fracture. 
La bonne corrélation entre la température de transition observée par déformation à 
vitesse imposée et la température déterminée par les essais de fracture, ainsi que les 
observations de microstructure, conduisent Pirouz à assimiler ces deux températures. 
 
 
Très récemment A. Lara et al [22] ont réalisé une étude de déformation du 4H-SiC 
dans une gamme de température comprise entre 800°C et 1300°C par compression uniaxiale 
pour deux vitesses de déformation imposées différentes (1,5⋅10-5 et 3,0⋅10-6 s-1) et une charge 
constante de fluage dans une gamme de pression entre 28 et 110 MPa. Cette étude confirme 
les résultats précédents, les auteurs s’étant plus particulièrement intéressés à la gamme de 
températures autour de la transition. Ils ont montré que cette transition n’est pas abrupte et 
que la microstructure est telle que les deux mécanismes coexistent entre 1000°C et 1100°C. 




II.2.2. Essais de dureté 
 
Les essais de dureté sur SiC sont relativement anciens car cette technique permet à la 
fois de travailler sur des cristaux de petite taille et dans un grand intervalle de température, 
l’indenteur créant localement une contrainte hydrostatique limitant la fracturation des 
matériaux fragiles. 
 
Les premières études de dureté Knoop réalisées sur SiC sont dues à Niihara et al. 
(1984) [23], Sawyer et al. (1980) [24] et Fujita et al. (1986) [25] entre l’ambiante et 1400°C. 
Ces derniers auteurs ont mis en évidence une asymétrie de dureté, dont l’importance varie 
avec la température. Pour les trois orientations étudiées (X : face (1100) selon [0001], Y : face 
(1100) selon ]0211[ , Z : face (0001) selon ]1001[ ), les auteurs obtiennent qu’au dessus de 
1200°C, la dureté décroît dans l’ordre Z, X, Y. À basse température, au-dessous de 400°C, la 
dureté décroît dans l’ordre Z, Y, X. Au-dessous de 800°C, la dureté décroît quand la 
température ou le temps de maintien de la charge augmente, sauf pour l’orientation X dont la 
dureté à basse température est constante. Cette anisotropie est expliquée en termes de 
contrainte effective de cisaillement d’un plan à l’autre. 
 
Ning et Pirouz (1997) [26] ont réalisé des essais de dureté Vickers sur 4H-SiC, en 
fonction de la température, pour une charge de 300g sur les deux faces Si(0001) et C )1000( . 
Du fait de son caractère polaire, le matériau présente une anisotropie de dureté (figure II.6) 
comme d’autres semi conducteurs (GaAs). La dureté Vickers de la face Si (0001) varie entre 
32,4 GPa à l’ambiante et 8,8 GPa à 1200°C. La face C )1000(  a une dureté variant de 34,3 
GPa à l’ambiante à 14,7 GPa à 1200°C. 
 
Figure II.6 : Taille des empreintes et dureté Vickers en fonction de la température, pour les 
faces Si et C du plan de base, d’après Ning et Pirouz [26]. 
 
 
 L’investigation des dislocations par MET et par LACBED montre que les dislocations 
glissent dans le plan de base (0001), parallèlement à la face indentée. Quand la face Si est 
indentée, deux configurations sont observées. La première correspond à des dislocations 
parfaites très dissociées avec une largeur de faute d’empilement supérieure à la largeur 
d’équilibre (figure II.7.a). La deuxième est associée à des dislocations partielles de tête qui ne 
sont pas accompagnées de partielles de queue. Dans les deux cas, les partielles de tête 
possèdent un cœur silicium Si(g). D’autre part, quand la face carbone est indentée, les 
dislocations sont faiblement dissociées, avec une distance de séparation inférieure à la 
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distance d’équilibre (figure II.7.b). Dans ce cas, les dislocations partielles de tête sont des 
C(g). Les auteurs montrent également que les partielles Si(g) possèdent une morphologie 
lisse, tandis que les dislocations partielles C(g) ont un aspect plutôt zig-zagé, en accord avec 
les observations réalisés par Ning et Pirouz [27] dans le 3C-SiC. Finalement, la grande 
anisotropie de dureté observée entre les deux faces Si et C est attribuée à la faible mobilité des 
dislocations partielles C(g) comparée à celle des partielles Si(g). 
Figure II.7 : Schéma montrant la distance entre deux dislocations partielles dans 4H-SiC 
après indentation sur les deux faces du plan de base.  
 
 
II.2.3. Essais de déformation à vitesse imposée dans le domaine fragile 
 
 Un moyen d’étude de la plasticité des matériaux dans leur domaine de fragilité est la 
technique de confinement solide ou gazeux. Il consiste à appliquer une pression hydrostatique 
(ou du moins la plus hydrostatique possible) pour limiter voire empêcher la création et la 
propagation des fissures conduisant à la destruction du matériau. Cette technique est utilisée 
par les géophysiciens qui cherchent à reproduire en laboratoire les conditions du manteau 
terrestre et elle a été adaptée à la science des matériaux et particulièrement à l’étude des semi-
conducteurs. Elle a été utilisée par Rabier et al. [28] et Demenet et al. [29] pour le silicium et 
GaAs, et plus récemment par Edagawa et al. [30] pour la déformation d’InP, GaAs et GaP.  
Ainsi, il a été possible de déformer plastiquement du 4H-SiC jusqu’à 400°C avec la 
presse de Paterson qui utilise un confinement gazeux (400 MPa). Même pour une température 
aussi basse que 400°C, l’échantillon est récupéré complètement intègre et les lignes de 
glissement sont parfaitement visibles sur les faces latérales, Mussi et al. 2007 [31]. La MET 
confirme les observations précédentes, à savoir que la plasticité est gouvernée par glissement 
de dislocations partielles. Cependant, l’observation de demi-boucles de dislocations partielles, 
composées de quatre segments, indique la présence de segments à cœur Si(g) et à cœur C(g). 
L’asymétrie entre les deux cœurs de dislocations partielles apparaît donc moins marquée que 
ce qui a été rapporté précédemment par Pirouz et al [32] Des superpositions de fautes, 
généralement par deux et dans deux plans successifs, conduisent à la formation locale de 
carbure de silicium cubique.  
 
 D’autres essais de déformation ont été conduits sur 4H-SiC à plus basse température 
Demenet et al. [33], en utilisant une presse multi-enclumes (5 GPa). La technique ne permet 
pas de connaître la contrainte réellement appliquée sur l’échantillon. Déformé à 150°C et à 
l’ambiante, SiC présente une microstructure très différente de celle observée à 400°C. Les 
dislocations, très rectilignes dans la direction vis, apparaissent majoritairement non dissociées 
à l’échelle du faisceau faible. D’après Pirouz et al. [32] à très basse température, une 
contrainte très élevée pourrait activer la nucléation de la partielle de queue, non observée 
après déformation conventionnelle. La forte densité de dislocations introduites dans ces 
conditions expérimentales extrêmes, voisine de 1012 cm-1 (figure II.8.a), empêche une analyse 
fine. Cependant, quelques segments courts peuvent être observés (figure II.8.b), ainsi que 
quelques fautes d’empilement et quelques dissociations. 
d0 d0
Face (Si) indentée Face (C) indentée
C(g) Si(g) Si(g) C(g)











       
Figure II.8.a : Dislocations parfaites et faiblement dissociées dans le plan de base, après 
déformation à 150°C [33]. 
 
En particulier la figure II.8.b met en évidence une demi-boucle de dislocation 
( ><= 02113/ab
r
) dissociée dans le plan de base. Le front de la demi-boucle est largement 
dissocié et les deux partielles bordant la faute d’empilement ont la même nature de cœur, soit 
Si(g) soit C(g). Celle-ci n’a pu être déterminée. Les longs segments de la demi-boucle sont 
dans la direction vis ]0211[ , ils sont composés chacun d’une partielle à 30° Si(g) et d’une 
partielle à 30° C(g). On ne note pas d’asymétrie entre les segments Si(g) et C(g) des deux 
parties vis, mais celle-ci peut être masquée par les contraintes internes dues à la forte densité 
de dislocations. On remarquera la grande similitude de cette figure avec la figure II.2, d’après 
Maeda et al [8].  
 
 
Figure II.8.b : Demi-boucle de dislocation dont le front est largement dissocié [33]. 
 
 
II.2.4. Essais d’indentation à température ambiante 
 
 Quelques expériences d’indentation sont reportées dans la littérature, en particulier 
depuis l’avènement de la technique de nanoindentation, qui permet l’obtention d’une courbe 
force-enfoncement, à mettre en parallèle avec les courbes force-déplacement obtenues par 
déformation à vitesse imposée dans des essais macroscopiques conventionnels. Nous 
rapportons ici quelques études significatives de notre connaissance. 
 
Des essais de déformation à l’ambiante ont été faits par Page et al [34] par 
nanoindentations (indenteur Berkovich) sur le plan (0001) d’échantillons 6H-SiC à faibles 






Figure II.9 : Images MEB des empreintes faites sur le plan (0001) de 6H-SiC par Page et al. 
[34]. Les flèches indiquent des lignes de glissement. 
 
Autour des empreintes les auteurs observent des demi-boucles de dislocations (figure 
II.10) allongées suivant la symétrie du plan de base. Cependant, les auteurs n’ont pas poussé 
plus avant l’étude de cette microstructure et n’ont pas déterminé la nature des dislocations. 
 
 
Figure II.10 : MET après nanoindentation sur le plan de base de 6H-SiC, sous des charges de 
50 mN et de 100 mN [34].  
 
 
II.2.5. Evidence de dislocations non basales après déformation 
 
 Même si les dislocations glissent dans le plan de base où le glissement est le plus 
facile, parce que les plans sont éloignés, il existe d’autres plans de glissement possibles tels 
que les plans prismatiques et pyramidaux. La difficulté de déformer SiC lorsque le plan de 
base n’est pas orienté à 45° de l’axe de déformation, montre qu’il est difficile d’activer 
d’autres systèmes de glissement. Mais, quelques auteurs ont rapporté des observations de 
dislocations dans des plans prismatiques. Ainsi, Maeda et al [1988] [8] ont mis en évidence 
(après indentation sur une face de type )0011(  de 6H-SiC des boucles de dislocations 
parfaites glissant dans un plan proche du plan )0011(  et allongées selon la direction ]0211[  . 
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Récemment Mussi et al. [35] ont analysé les microstructures obtenues après indentation à 
différentes températures sur un plan prismatique. A 400°C, ils ont observé l’existence d’une 
dislocation parfaite dans le plan prismatique indenté (figure II.11). Les extrémités de cette 
dislocation se sont échappées par déviation dans le plan de base où elles se sont dissociées en 
deux dislocations partielles de Shockley selon la réaction : 
a/3 >< 0211 = a/3 >< 0110  + a/3 >< 1010  
  
Figure II.11 : Dislocation parfaite dans le plan prismatique dont les extrémités sont 
dissociées dans le plan de base de 4H-SiC. 
 
Ceci témoigne de la difficulté des dislocations à glisser dans un plan autre que le basal. 
Cependant, il faut noter que le segment resté dans le plan prismatique a été nucléé sous forme 
de dislocation parfaite. 
Après indentation sur un plan prismatique à 675°C, des dislocations sont observées 
dans un autre plan prismatique. Ce sont des dislocations parfaites coins allongées suivant 
l’axe c (figure II.12). Des dislocations largement dissociées dans le plan de base sont 
également visibles. Une relation entre ces deux types de dislocations (voir zone entourée sur 
la figure II.12) donne à penser que les dislocations parfaites nucléées dans le prismatique ont 
dévié dans le basal où elles sont dissociées, comme observé à 400°C. 
 
 
Figure II.12 : Microstructure d’un échantillon indenté sur un plan prismatique  à 675°C. 
A noter que la détermination des vecteurs de Burgers est rendue difficile en raison de 
l’anisotropie du plan prismatique, le critère gr . b =0 n’étant pas toujours vérifié. 
 
Finalement les auteurs ont montré que le pourcentage de dislocations dans le plan 
prismatique par rapport au plan de base est d’autant plus grand que la température 





II.3. En résumé 
 
 La plasticité de α-SiC est gouvernée par la nucléation et le glissement de dislocations 
de vecteur de Burgers a/3 >< 0211 glissant dans le plan de base (0001). Ces dislocations sont 
dissociées en deux partielles de Shockley a/3 >< 0011 à haute température (T ≈ 1100°C). A 
plus basse température, la plasticité s’effectue par partielles, la partielle à cœur silicium ayant 
dans un grand domaine de température une plus grande mobilité que la partielle à cœur 
carbone. Sous très forte contrainte, des dislocations parfaites et/ou faiblement dissociées sont 
formées, indiquant un possible changement de mécanisme. Les plans autres que le plan de 
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Dans ce chapitre, nous présentons le matériau étudié dans ce travail, ainsi que les 
techniques employées pour introduire des défauts et pour les caractériser. 
 




Les cristaux 4H-SiC utilisés dans ce travail ont été fournis par la société Cree 
(Durham, USA) et le LETI (Laboratoire d’Electrotechnique et de Technologie de 
l’Information, CEA Grenoble, Jean-Louis Santailler). Ils ont été élaborés par la méthode de 
Lely modifiée. 
Les échantillons en provenance de Cree sont dopés à l’azote (type n). Les données du 
fabricant mentionnent un dopage de 1.1018 cm-3. A partir du matériau massif, nous avons 
découpé des plaquettes dans les orientations souhaitées qui ont ensuite été polies 
mécaniquement. Après polissage des deux faces, les échantillons sont transparents et ont un 
aspect verdâtre lié au dopage. 
Les échantillons en provenance du LETI sont de deux types : des matériaux massifs 
(probablement de type intrinsèque qlqs 1014 at N cm-3, selon JL Santailler), et des couches 
homo-épitaxiées à 1550°C de 10 microns d'épaisseur et de différents dopages : intrinsèque (Ni 
∼ 6⋅1013 cm-3), de type n (Nn ∼ 8⋅1017 atomes N cm-3) et de type p (Np ∼ 4⋅1017 atomes Al cm-
3) sur un substrat de 4H-SiC orienté à 7° du plan de base. 
La figure III.1 représente la maille hexagonale de 4H-SiCet met en évidence les 
principaux plans cristallographiques.  
 
Figure III.1 : Principaux plans cristallographiques dans la maille hexagonale.
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Figure III.2 : Distribution atomique dans les plans ),02(11 00),1(1 01)1(1  et 1).2(11  
 
A partir des cristaux bruts, l’orientation désirée a été obtenue par diffraction des 
rayons X avec la méthode de Laüe [1] en retour. Elle permet de déterminer les axes de zone et 
donc les directions cristallographiques, en s’aidant de la structure en trois dimensions. La 
figure III.3 présente un cliché de Laüe pris perpendiculairement au plan de base et la 









Figure III.3 : (a) Distribution atomique dans le plan de base (0001, (b) Cliché de Laüe en 




Les échantillons de 3C-SiC utilisés dans cette étude ont été élaborés par Hoya 
Corporation (Japon). La difficulté d’obtenir de gros cristaux de bonne qualité provient à la 
fois de la vitesse de croissance très lente de ce polytype ainsi que de la présence de 
dislocations et défauts plans (fautes d’empilement, défauts d’antiphase). Afin de réduire ces 
défauts, Hoya a développé une technique de croissance sur substrat Si ondulant, dont la 
surface (001) est striée le long de la direction [-110] (Figure III.4). Cette forme en dents de 
scie est délimitée par des plans {111}.  
La densité de défauts est de l’ordre de quelques 104 cm/cm2 et la surface de nos 
échantillons a été polie mécanochimiquement par Novasic ce qui a pour effet de révéler la 
microstructure un peu chaotique de l’échantillon. Le dopage, non intentionnel, est inconnu. 
 
Figure III.4 : Striation du substrat Si pour la croissance de 3C-SiC. 
 
III.2 Introduction des dislocations (techniques de déformation) 
 
Dans ce travail la micro et la nano indentation ont été utilisées pour introduire des 
défauts. Ces techniques permettent d’appliquer de fortes contraintes localement tout en 
limitant la fissuration inhérente aux matériaux fragiles comme le carbure de silicium, le 
matériau agissant comme milieu de confinement. Les appareils employés sont un 
microduromètre commercial Nikon avec une pointe diamant de type Vickers et fonctionnant 
en température jusqu’à environ 800°C, et un micro indenteur instrumenté CSM MHT 50-117, 
à pointe Vickers, ne fonctionnant actuellement qu’à l’ambiante. Un nano indenteur CSM 
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III.2.1.1 Préparation des échantillons 
 
Après orientation, les échantillons destinés à des mesures de dureté ont été polis à 
l’aide de disques de feutre imbibés d’une suspension de diamant de finesse 20µm et 9µm pour 
améliorer la qualité de surface. Le polissage final a été réalisé grâce à des disques de 3 µm et 
1 µm. L’épaisseur des échantillons était d’environ 1mm. 
 
III.2.1.2 Mesure de la dureté Vickers 
 
Elle est faite avec une pointe pyramidale normalisée en diamant de base carrée et 
d’angle au sommet entre faces égal à 136°. L’empreinte a donc la forme d’un carré. On 
mesure les deux diagonales d1, d 2 de ce carré à l’aide d’un microscope optique. La valeur d est 
la moyenne de d1 et d2. La durée d’application de la charge P est de 15 secondes.  
La dureté Vickers HV est donnée par la relation : 
 
Hv = 1,854.P/d2 avec P en kg et d en mm. 
 
III.2.2 Nanoindenteur NHT 
 
« D’après la thèse de Y. Gaillard, “Initiation de la plasticité sous nanoindentation dans MgO 
et LiF : étude de l’organisation des dislocations et des contraintes associées“, thèse de 
doctorat, Université de Poitiers, 2004 » 
Les essais de nanoindentation réalisés au cours de cette thèse ont été effectués sur le 
nanoindenteur NHT développé par la société CSM (Suisse). La figure III.5 montre une 
représentation schématique de ce nanoindenteur. Le diamant (1) repose sous une colonne 
d’indentation (2) solidaire d’une bobine (3) parcourue par un courant. Cette bobine est placée 
à l’intérieur du gradient de champ d’un aimant permanent (4). En faisant varier le courant I on 
génère un champ magnétique à l’intérieur de la bobine qui interagit avec le champ 
magnétique de l’aimant permanent (Pethica 1981) [2]. La colonne d’indentation est reliée au 
bâti par deux lamelles flexibles (5). Le déplacement est mesuré à l’aide de capteurs capacitifs 
(6). Les résolutions annoncées sont de 0,3 nm en déplacement pour des déplacements ne 
pouvant dépasser 20 µm et de 1 µN en force pour des forces comprises entre 0,08 et 300 mN. 
Le principal inconvénient de ce type d’indenteur est la dérive thermique créée par le passage 
du courant dans la bobine. 
Une table motorisée permet de déplacer l’échantillon (7) sous un microscope optique. 
Ce microscope possède deux objectifs permettant deux grandissements de 50 et 1000. Il 
permet d’imager la zone à indenter de manière à la choisir la plus propre possible et 
également d’imager l’échantillon après indentation pour assurer une reconnaissance optique 
des empreintes les plus grosses. D’autre part, le mouvement en X-Y étant assuré par la table 
motorisée, il est possible de programmer des réseaux de plusieurs centaines de 




Figure III.5 : Représentation schématique du nanoindenteur NHT. 
 
 Lors de l’essai de nanoindentation la tête de mesure descend jusqu’à ce que la bague 
soit au contact de l’échantillon. Puis l’indenteur est amené au contact de l’échantillon avec 
une vitesse définie, entre 500 et 4000nm/min. Le contact avec la surface est déterminé grâce à 
la rupture de pente de la courbe pénétration-temps (figure III.6). Une fois au contact, 
l’appareil applique une rampe linéaire de force définie par l’utilisateur. Afin de réduire la 
dérive thermique, mais malgré tout de conserver un nombre de points suffisant pour avoir une 
bonne résolution sur les courbes, nous avons choisi de réaliser les essais de nanoindentation à 
durée constante. Les durées de charge et de décharge sont de 30 secondes chacune, quelle que 
soit la charge maximale programmée. 
 
Figure III.6 : Figure courbe force-temps et déplacement-temps. 
 
 La détermination du point de contact, et donc de l’origine de l’indentation, correspond 
au point de première rupture de pente sur le courbe déplacement-temps, figure III.6. La partie 
précédente est l’approche de l’indenteur. La deuxième rupture de pente intervient au moment 
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où le nanoindenteur applique la vitesse de chargement programmée par l’utilisateur entre 0,08 
et 300 mN. 
Le NHT peut être équipé indifféremment d’indenteurs Berkovich, Vickers ou encore 
sphérique. C’est ce dernier type d’indenteur que nous avons utilisé dans notre travail. 
 
 
III.3 Microscope électronique à balayage (MEB) 
 
La microscopie électronique à balayage a été employée comme technique pour repérer 





 Le MEB (figure III.7) utilise un faisceau d'électrons possédant une énergie de 20-30 
keV, ce qui confère aux électrons une longueur d'onde de quelques centièmes d'angström 
[Citation : J.P. Eberhart, Analyse Structurale et Chimique des Matériaux, Dunod Bordas 
1989, p.7]. Le canon est composé de trois parties (cathode, cylindre de Wehnelt et une 
première lentille accélératrice). La cathode consiste en un filament en tungstène, de diamètre 
inférieur à 0,1 mm chauffé par effet Joule à 2700 K. Elle a pour but d'émettre les électrons. 
 
  
Figure III.7 : MEB JEOL 5600 LV.  
 
Tout comme un microscope optique, le MEB (figure III.8) possède un jeu de lentilles 
mais à la différence qu'il s'agit de lentilles électromagnétiques. Le faisceau passe d'abord dans 
deux jeux de lentilles jouant le rôle de collimateurs (lentille condenseur), puis passe au travers 
des lentilles permettant le balayage de la surface (bobines de balayage) ; enfin la mise au 






Figure III.8 : Schéma d'un SEM (à gauche) et canon à électrons (à droite). 
 
Les électrons interagissent avec les premiers µm de la surface de l'échantillon qui émet 
principalement des électrons rétrodiffusés ainsi que des électrons secondaires. Ce sont ces 
derniers qui sont collectés pour l'imagerie. Un électron primaire cède une partie de son 
énergie à un électron de la bande de conduction, provoquant ainsi une ionisation. Les 
électrons secondaires émis possèdent une énergie ne dépassant pas les 50eV (ce chiffre est 
conventionnel) avec un pic aux alentours de 2eV et une largeur à mi-hauteur (full width at 
half maximum, FWHM) de 10eV. L'image perçue est une image contrastée en niveaux de 
gris. La variation de contraste est due aux effets topographiques, chimiques et structuraux. Le 
détecteur étant placé latéralement sur le microscope, les effets d'ombrage se font fortement 
ressentir, ce qui permet une bonne visualisation 3D. Le détecteur consiste en un scintillateur-
photomultiplicateur de type Everhart-Thornley qui élimine au préalable les électrons ayant 
une énergie supérieure à 50eV suivi d'un scintillateur puis d'une fibre optique qui amène les 
photons à un photomultiplicateur. 
 
III.3.2 Préparation des échantillons  
 
 L’appareil utilisé dans le cadre de l’étude est un microscope JEOL 5600 LV de 
résolution 3,5 nm à 30 kV et permettant un grandissement maximal de 300 000.  
Aucun dispositif de fixation des échantillons n'est prévu sur le porte échantillon. Dès 
lors, on fixe ceux-ci au moyen d'une colle métallique prévue à cet effet. Pour remédier au  
problème des échantillons isolants, on peut soit métalliser ces échantillons avec une fine 
couche d'or de 10 à 100 nm d'épaisseur reliée à la terre via le porte-échantillon, soit travailler 
en mode « low-vacuum » (vide dégradé) afin de neutraliser les charges électrostatiques. 
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III.4 Microscope électronique en transmission (MET) 
 
III.4.1 Introduction  
 
 Le microscope électronique en transmission est un instrument de caractérisation 
physique particulièrement puissant, qui donne des informations sur les matériaux par de 
multiples approches : au niveau de la structure cristallographique en mode « Diffraction », au 
niveau topographique en mode «Image» et enfin au niveau chimique à partir des accessoires 
de spectroscopie utilisés. Les schémas de fonctionnement du MET dans les modes Image et 
Diffraction sont montrés sur la figure III.9. 
 
 
Figure III.9 : Les deux modes de fonctionnement du MET : mode image à gauche et mode 
diffraction à droite. 
 
III.4.1.1 Image en champ clair (Figure III.10.a) : Ce mode d’image s’obtient en 
sélectionnant, à l’aide du diaphragme objectif, le faisceau transmis. Ainsi le contraste est 
constitué de plusieurs composantes reliées aux réflexions de Bragg, permettant de distinguer 
les zones qui diffractent de celles qui ne diffractent pas. On se met en deux ondes avec l’écart 




           
Figure III.10 a : Champ clair.   Figure III.10 b : Champ sombre. 
 
 L'écran est placé dans le plan image. Un diaphragme objectif est placé dans le plan 
focal de manière à sélectionner uniquement le faisceau transmis par l'échantillon. Ce sont 
donc uniquement les électrons non diffractés qui formeront l'image sur l'écran. Les zones de 
l'échantillon diffractant fortement le faisceau apparaissent donc les plus sombres. En l'absence 
d'échantillon, 100% du faisceau est transmis et l'image apparaît claire, d'où le nom champ 
clair. 
 
III.4.1.2 Image en champ sombre (Figure III.10.b) : Ce mode d’image est réalisé en 
sélectionnant un faisceau diffracté. Dans ce mode pour éviter de fausses interprétations du 
contraste dû au phénomène de diffraction multiple, il faut orienter l’échantillon par rapport au 
faisceau de manière qu’un seul faisceau diffracté soit intense (outre le faisceau transmis), ce 
qui correspond à la condition à deux ondes. 
Ainsi le contraste dépend du faisceau diffracté sélectionné, de l’écart à l’angle de 
Bragg dû au relâchement des conditions de Bragg 
 
 On travaille avec l’onde d’axe d’optique (l’emplacement du faisceau direct) pour 
éviter les aberrations sphériques. On amène donc le faisceau diffracté à la place du faisceau 
direct. 
 
III.4.2 Appareillage  
 
 L’analyse des microstructures après indentation et la caractérisation des dislocations a 
été réalisée avec un microscope JEOL 200 CX (figure III.11) fonctionnant sous une tension de 
200kV, avec un porte-objet à double inclinaison )45( °± permettant d’accéder à un grand 
nombre de vecteurs de diffraction. Les grandissements le plus souvent utilisés sont de 20000 
et 30000, la longueur de caméra étant fixée à 82 cm. La technique du faisceau faible a été 




Figure III.11 : Le microscope JEOL 200 CX PHYMAT, Univ. Poitiers. 
 
III.4.3 Préparation des lames minces 
 
 De petits échantillons adaptés à la taille du porte objet du microscope de 3mm de 
diamètre sont découpés dans le volume des échantillons, puis amincis mécaniquement par la 
technique du Tripod à l’aide des disques diamantés de finesse 30, 9, 6, 3 et 1µm jusqu’à une 
épaisseur comprise entre 15 et 30 µm en fonction de la déformation mécanique introduite. En 
effet, un échantillon très déformé tend à se fissurer lorsque son épaisseur diminue. Pour 
obtenir la transparence aux électrons, les faces de l’échantillon sont bombardées ioniquement 
par un faisceau d’ions argon sous une tension d’accélération de 2,5kV (amincisseur Gatan 
PIPS). Une rotation de l’échantillon pendant l’amincissement ionique permet d’obtenir un 
amincissement homogène. 
 
III.4.4 Caractérisation des dislocations par MET conventionnelle 
 
III.4.4.1 Critères d’extinction 
 
 Pour un vecteur de diffraction gr donné, les critères d’extinction pour déterminer le 
vecteur b
r
 d’une dislocation sont : b.g
rr
= 0 et 0)bu.(g =∧
rrr
 où ur  est le vecteur unitaire de la 
ligne de dislocation. 
 Pour une dislocation partielle, dont le vecteur de Burgers n’est pas un vecteur de 




=±2/3 (les partielles sont visibles) 
b.g
rr
=±1/3 (les partielles sont éteintes)  
 A partir de ces critères de visibilité ou de non contraste on peut déterminer le vecteur 
de Burgers des dislocations en utilisant au moins trois vecteurs de diffraction qui rendent la 
dislocation invisible. Dans le cas d’une dislocation partielle bordant une faute d’empilement 
dans le plan de base, celle-ci est visible avec un gr  dont le 4ème indice est non nul (c-a-d un gr  
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hors du plan de base). Le tableau ci-dessous (Tableau III.1) indique la valeur du produit b.g rr  
pour les vecteurs de diffraction habituellement utilisés pour des dislocations (parfaites ou 
partielles) dont le vecteur de Burgers est dans le plan de base. 
 Les distances d’extinction gξ pour les différents vecteurs de Burgers b sont calculées à 







.ν : volume de la maile élémentaire  
. θ : angle de Bragg 
. λ : longueur d’onde des électrons à 200kV ; λ=0,00251nm 
. γ : Facteur de correction relativiste à 200kV ; γ= 1,3914 






0]1[10  10]1[0  100]1[  0]2[11  10]2[1  0]11[2  
1021  0 -1 -1 -1 +2 +1 
0211  +1 +1 0 +2 -1 +1 
0112  +1 0 -1 +1 +1 +2 
0110  2/3 1/3 -1/3 +1 0 +1 
0101  1/3 2/3 1/3 +1 -1 0 
0011  1/3 -1/3 -2/3 0 +1 +1 
1101  1/3 -2/3 1/3 +1 -1 0 
Tableau III.1 : Valeurs du produit b.g
rr
. 
Le tableau III.2 donne les différentes valeurs de gξ  pour plusieurs vecteurs de diffraction g . 
 
gr  d (nm) sinθ/λ (nm-1) fsi (nm)  fc (nm)  gF (nm) ξg 
0211
 
0,1547 3,2541 0,1707 0,1023 1,6381 131,76 
0110
 
0,2627 1,9078 0,3385 0,1826 0,8418 100,75 
2110
 
0,2509 1,9923 0,3214 0,1776 1,1009 67,71 
Tableau III.2 : Distances d’extinction, reprises de la littérature, pour les différents vecteurs 
de diffraction .gr  
 
III.4.4.2 Technique du faisceau faible (weak-beam) 
 
 Le champ noir réalisé avec un faisceau diffracté faiblement excité «faisceau faible» est 
une technique dotée d’un grand pouvoir de résolution et d’un contraste amélioré pour la 
dislocation [3]. De plus, les critères d’indivisibilité des dislocations déjà citées sont 
applicables par cette technique. 
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Pour réaliser une image en champ noir par faisceau faible, il faut se placer en 
condition deux ondes mais avec une onde diffractée gr loin des conditions de Bragg. Dans ce 
cas, les seules zones où le cristal peut diffracter dans la direction de l’onde .gr  se trouvent là 
où le défaut distord le plus de réseau, et donc au voisinage immédiat du défaut (figure III.13). 
L’écart à l’angle de Bragg est donné par sg= (n-1) λg²/2, où λ est la longueur d’onde des 
électrons, tandis que n définit la position de l’onde excitée par rapport au faisceau transmis 
(conditions de faisceau faible dites gn-g rr ).  
En pratique c’est en inclinant l’échantillon par rapport au faisceau d’électrons que 
l’expérimentateur choisira la valeur de n pour obtenir la résolution désirée du défaut, tout en 
évitant des temps de pose trop élevés. 
 
Figure III.12 : Variation de l’angle de diffraction due à une dislocation. 
 
Cependant, il faut noter que la technique du faisceau faible réalisée en deux ondes ne 
fournit que l’orientation cristallographique du vecteur de Burgers de la dislocation ( 0b.g =rr ), 
mais pas son sens exact b
r




III.4.5 Cœur des dislocations  
 
III.4.5.1 Position du demi-plan supplémentaire  
 
 Le cœur d’une dislocation est déterminé par la nature des atomes le constituant. SiC 
étant un semi conducteur polaire, le cœur d’une dislocation est soit Si(g) soit C(g) dans les 
plans polaires {0001} ou {111}, dans l’hypothèse d’une dislocation appartenant au mode 
glide (g). Il peut être déterminé par la position du demi-plan supplémentaire, (figure III.13). 
Pour caractériser la nature du cœur, il est nécessaire de connaitre :  
1-l’orientation de la lame par rapport à sa polarité. 2-le sens de vecteur de Burgers.  
 












 Dans le cas des composés III-V, la position du demi-plan supplémentaire peut être 
déterminée en utilisant l’asymétrie de contraste des dislocations partielles peu dissociées 
possédant une composante coin comme Feuillet (1982) [4] l’a montré expérimentalement et 
par simulation pour GaAs. Une telle simulation n’existe pas pour SiC. 
 
III.4.5.2 Nature du cœur des dislocations  
 
 
Figure III.14 : Convention FS/RH (Hirth et Lothe, 1968) appliquée à SiC-4H. 
 Lorsque la position du demi-plan supplémentaire et la nature de la face d’entrée des 
électrons sont connues, le sens de b est trouvé en appliquant la convention (FS/RH), 
représentée sur la figure III.14 (Hirth et Lothe, 1968) [5]. On définit tout d’abord un sens 
positif de la ligne de dislocation, ensuite, on réalise un circuit fermé de S (Start) à F (Finish), 
dans le sens horaire RH (Right Hand), autour de la dislocation, en regardant sa ligne dans le 
sens positif. Enfin, en reconstruisant le même circuit dans le cristal parfait, on obtient un 
défaut de fermeture FS qui donne le sens du vecteur de Burgers. La figure III.14 représente 
une dislocation à cœur carbone (à gauche) et une dislocation à cœur silicium (à droite). 
 
 
III.4.6 Diffraction en faisceau convergent à grand angle 
(LACBED) 
 
 Le développement récent de microscopes analytiques permettant de réaliser des 
faisceaux électroniques de très faible taille et de forte convergence a été à l'origine de l'essor 
de la diffraction électronique en faisceau convergent. Dans cette technique, on utilise un 
faisceau incident convergent et la zone diffractante est directement déterminée par la taille de 
ce faisceau. Elle est généralement de l'ordre de 2 à 50 nm. Cette faible taille permet de faire 
diffracter des petites particules, mais surtout de ne pas avoir de variations importantes 
d'épaisseur et d'orientation dans la zone diffractante de l'échantillon. Dans cette configuration, 
le cliché de diffraction observé dans le plan focal image est constitué de disques dont le 
diamètre est déterminé par l’angle de convergence du faisceau. Les événements de diffraction 
de Bragg sur des familles de plans hkl donnent lieu à la formation de lignes à l’intérieur des 




 L’augmentation de l’angle de convergence (qui permet d’obtenir des disques plus 
grands et donc d’observer plus de lignes de Bragg) trouve sa limitation lorsque les disques se 
chevauchent. La technique de diffraction en faisceau convergent à grand angle (ou LACBED 
pour Large Angle Convergent Beam Electron Diffraction) a été développée par Tanaka 
(1980) [6] pour dépasser cette limite. En LACBED, l’échantillon est éloigné de sa position 
normale dans le plan objet (Figure III.15.a). Il est alors possible d’isoler le disque transmis 
(ou un disque diffracté) à l’aide du diaphragme de sélection d’aire. Dans cette technique 
délocalisée, chaque zone de l’échantillon reçoit un faisceau électronique élémentaire 
possédant une incidence particulière. Le cliché LACBED (Figure III.15.b) combine des 
informations en provenance de l’espace direct et de l’espace réciproque qui en font une 




Figure III.15 : a) Principe de formation d’un cliché LACBED 
b) Cliché LACBED de l’axe de zone ]2011[ . 
 
 La technique de faisceau convergent à grand angle (LACBED) permet de déterminer 
la grandeur et le sens du vecteur de Burgers d’une dislocation. 
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III.4.6.1 Caractérisation des dislocations par LACBED 
 
 Quand une dislocation interagit avec les lignes de Bragg, dans le cliché de diffraction 
LACBED, celles-ci sont déviées et dissociées en n franges. Cherns et Preston (1986) [7] ont, 
les premiers, établi les règles et conventions à adopter. Ensuite, Chou et al. (1992) [8] les ont 
énoncées de façon simple. Ces règles sont : 
 




2) Le signe du produit b.g rr  est déterminé par le sens de déviation des lignes de Bragg par 
rapport au sens de la ligne de dislocation L
r
 et à sr , écart à la position de Bragg. 
 
 Le sens de sr  est déterminé par la position relative de la sphère d’Ewald et du vecteur 
de diffraction gr  du réseau réciproque. Les lignes de Bragg dans le cliché de LACBED 
correspondent à 0s =r et par convention sr est positif en allant du disque diffracté vers le 
disque central. L’indexation des lignes de Bragg fait appel à des simulations cinématiques 
réalisées avec un logiciel. Dans notre étude, nous avons utilisé le logiciel Electron 
Diffraction, développé par J.P. Morniroli, D. Vankieken et L. Winter [9]. 
 
 La figure III.16 représente de façon schématique les règles de Cherns et Preton selon 
la manière suivante. Ce schéma décrit la manière de déterminer le signe de n en fonction du 











 Par cette technique il faut que la dislocation interagisse au moins avec trois lignes de 
Bragg linéairement indépendantes pour déterminer sans ambigüité son vecteur de Burgers. 
Trois équations du type b.g
rr
= ±n donnent la valeur et le signe du vecteur b
r
. Ensuite la 
connaissance de la face d’entrée des électrons et l’emploi de la convention FS/RH permettent 
de connaitre la position du demi-plan supplémentaire dans le cristal, et ainsi la nature du 





III.4.6.2 Techniques d’observation  
 
 Les expériences de LACBED sont réalisées avec un MET JEOL 2200-FS (figure 
III.17) muni d’un porte-objet à double inclinaison. Ce MET comporte un filtre en énergie 
dans la colonne (« Filtre Oméga ») et fonctionne sous une tension de 200 kV. Tous les clichés 
de diffraction et les images acquises avec cet instrument ont été filtrés avec une fenêtre de 10 
eV autour du pic élastique de perte d’énergie électronique. La taille de la sonde est de 0,5 nm 
et l’angle d’ouverture du faisceau égal à 20,5 mrad. Selon le cas, la face silicium (0001) ou la 
face carbone )1000(  a été positionnée face au faisceau d’électrons. 
 
 
Figure III.17 : Le microscope JOEL 2200 FS PHYMAT, Univ. Poitiers. 
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 La dureté d’un matériau est généralement considérée comme la résistance de celui-ci à 
la déformation locale. La méthode la plus simple pour caractériser cette dureté consiste à faire 
pénétrer dans le matériau étudié un indenteur, de géométrie donnée, et mesurer la surface de 
l’empreinte obtenue. La dureté est définie comme étant le rapport de la force exercée à la 
surface indentée. Cette propriété mécanique dépend à la fois des caractéristiques élastiques et 
plastiques de l’indenteur et du matériau. Lors des mesures, certaines précautions doivent être 
prises. La charge P est choisie suffisamment faible de sorte que la profondeur des empreintes 
soit petite par rapport à l’épaisseur de l’échantillon ou de la couche sur substrat (1/10ème de 
l’épaisseur). Par ailleurs, plus la charge est faible, plus la valeur de l’écart-type est importante. 
Enfin, les empreintes doivent être assez espacées pour que chaque mesure ne soit pas 
perturbée par les déformations induites par les indentations précédentes. 
 
Malgré toutes les précautions prises, les mesures de dureté de Vickers faites dans ce 
travail sont souvent entachées d’erreurs. Nous présentons donc systématiquement la moyenne 
des valeurs obtenues pour dix ou vingt cinq mesures, et les barres d’erreurs représentant les 
écarts-types des mesures (±σ). 
 
 
IV.1.1.1 Echantillons fournis par Cree 
 
 Les cristaux 4H-SiC utilisés dans ce travail ont été fournies par Cree (Durham, USA). 
Ils sont non intentionnellement dopés à l’azote (1⋅1018 atomes N cm-3). 
 
 
Figure IV.1 : Visualisation par transparence et après polissage de l’échantillon de plan 






 Ne connaissant pas la polarité des plans de base, nous les avons appelés A et B. Nous 
avons mesuré la dureté Vickers des plans 0)2(11 , 00)1(1 , A(0001), B(0001) et 01)1(1  à 
température ambiante. Pour cela, nous avons fait 25 essais à l'aide d'un microduromètre 
Shimaszu Hardness HMV-2000, sur chaque plan, en appliquant deux charges 200g et 300g. 
Nous avons fait des séries d’empreintes sur différentes faces de 4H-SiC, la distance entre 
deux empreintes successives étant égale à 10 µm (figure IV.1). Le temps de maintien de la 
charge a été de 15 s, puis nous avons calculé la valeur moyenne (Tableaux IV.1 et IV.2). 
 
Pour obtenir la valeur de dureté nous avons mesuré la taille des diagonales de 
l'empreinte. La dureté Vickers est donnée par la relation : 
 
 La mesure de la dureté sur les deux faces du plan de base donne deux valeurs 
différentes, comme l’ont observé Ning et Pirouz (1997). Si l’on se réfère à leurs travaux, on 
peut penser que la face (0001) A est la face silicium, mais cela demande à être vérifié, par 
exemple en réalisant une attaque chimique à la potasse à 400°C. 
 
Plan d1µm  d2µm vH [GPa] Ecart-type σ [GPa] 
00)1(1
 
10 10,8 34,6 3,0 
0)2(11
 
10 10,9 33,6 3,0 
01)1(1
 
10 11 33,3 3,0 
(0001)A  10 10,9 32,75 2,9 
(0001)B  10 10,7 35,7 1,4 
Tableau IV.1 : Valeurs moyennes des diagonales des empreintes et de la dureté sous une 
charge de 200 grammes. 
 
Tableau IV.2 : Valeurs moyennes des diagonales des empreintes et de la dureté sous une 




Plan d1µm  d2µm vH  [GPa] Ecart-type σ [GPa] 
00)1(1
 
12 12,5 33,9 2,0 
0)2(11
 
12 12,6 34,7 2,0 
01)1(1
 
12 12,7 33,6 2,0 
(0001)A  12,5 13 32,71 1,7 









 D’après le tableau IV.1, on constate que le plan (0001) face A, que l’on peut nommer 
)1(000 face carbone, est le plus dur à l’ambiante. En revanche, la dureté des 
plans 0)2(11 00)1(1  01)1(1  est à un peu près similaire. Le plan (0001) A [Si(0001)], quant à 
lui, a une dureté inférieure à tous les autres plans. 
 
Par contre sous une charge de 300g, nous n’avons pas remarqué (tableau IV.2) une 
grande différence concernant les valeurs de dureté des deux faces du plan de base mais nous 
avons trouvé une différence notable des valeurs de dureté des plans 0)2(11 , 00)1(1 , 01)1(1 . 
 
 Pour conforter ces valeurs de dureté nous avons remesuré la dureté de ces différents 
plans (moyenne de 10 essais d’indentation, figure IV.2) à l’aide d’un indenteur instrumenté 
CSM-MHT 50-117. La charge appliquée était de 2N, ce qui nous a donné les résultats 
récapitulés dans le tableau IV.3. 
 
 

















































Tableau IV.3 : Valeurs moyennes de la dureté de différents plans de 4H-SiC. 
 




IV.1.1.2 Echantillons fournis par le LETI  
 
 Les matériaux utilisés dans cette étude ont été fournis par le LETI (CEA-Grenoble, 
France) et ont été élaborés par  la méthode de Lely. Une couche de 10 microns d'épaisseur de 
différents dopages : intrinsèque (Ni ~ 6 1013 cm-3), de type n (Nn ~ 8⋅1017 atomes N cm-3) et 
de type p (Np ~ 4⋅1017 atomes Al cm-3) homoépitaxiées à 1550° C sur un substrat de 4H-SiC 




 Des essais de microindentation à l'aide d'un indenteur H100CXYp Fischerscope 
équipé d'un pénétrateur Vickers ont été réalisés à température ambiante sur la face (0001) Si à 
des charges maximales de 50 mN et 300 mN. La charge maximale a été atteinte en 20 
secondes et elle a été appliquée pendant 5 s. Une série de cinquante indentations a été 
effectuée sur chaque échantillon (figure IV.3). Les diagonales de l’indenteur ont été orientées 
parallèlement aux directions >< 0211 et >< 0011  (Figure IV.4). 
 
 
Figure IV.3 : Visualisation d’une série 
d’empreintes. 
 Figure IV.4 : Image MEB d’une empreinte faite 
sous une charge de 300mN (4H-SiC dopé p.) 
 
La valeur de dureté des couches a été déterminée comme précédemment, en mesurant 
la taille des empreintes. Pour cela, nous avons fait des images MEB de celles-ci (Figure IV.4) 
ce qui ensuite nous a permis de mesurer les diagonales. Ceci a été possible pour les 
indentations faites sous une charge de 300 mN.  
 
4H-SiC dopé (p) vH = 33,84GPa 4H-SiC (i) vH = 32,70GPa 
d1µm d2µm µmd  HV GPa d1µm d2µm µmd  HV GPa 
4,16 3,89 4,02 32,30 4,16 4,06 4,111 32,96 
4,16 4,06 4,11 32,92 4,16 4,06 4,111 32,96 
4,33 3,95 4,13 32,48 4,11 4,11 4,11 33,01 
4,06 3,9 3,98 35,06 4,05 4,06 4,05 33,84 
4,6 4,11 4,08 33,37 4 4,33 4,17 32,04 
4,16 3,95 4,05 33,82 4,16 4 4,08 33,38 
4,6 4 4,02 34,29 4,11 4,16 4,13 32,54 
4,16 4 4 ,08 33,37 4 4,11 4,05 33,82 
4,11 4 4,05 33,82 4,44 4,22 4,33 29,65 
4,06 4 4,09 34,77 4,16 4,06 4,112 32,9 
Ecarts-types des mesures pour 4H-SiC 
dopé (p) σ =0,87GPa 
Ecarts-types des mesures pour 4H-SiC 
dopé (i) σ =1,14GPa 
Tableau IV.4 : Diamètres des empreintes et valeurs de la dureté pour des couches 
homoépitaxiées dopage (p) et intrinsèque(i). 
 
 D’après les résultats mentionnés dans le tableau ci-dessus (Tableau IV.4) nous 
obtenons que la dureté de la couche homoépitaxiée dopée p est un peu plus élevée que celle 
de la couche non dopée (intrinsèque).  
Par contre les deux valeurs de dureté sont très proches de la dureté de la face silicium. 




IV.1.2 Premiers stades de la plasticité : pop-in (travaux faits sur 
des échantillons fournis par le LETI) 
 
 Nous avons étudié les premiers stades de plasticité liés à la formation d’une empreinte. 
Ceci a été fait à partir des courbes charge-décharge obtenues par nanoindentation. Certains 
essais ont été réalisés avec un indenteur Vickers, puis d’autres, avec une pointe sphérique de 
grand rayon de courbure. Avec cette dernière, le champ de contrainte est de révolution et peut 
être calculé (en régime élastique). De plus, la pointe sphérique limite les concentrations de 
contraintes et l’apparition de fissures, préjudiciables à la préparation ultérieure de lames 
minces dans la zone indentée. 
 
IV.1.2.1 Description du phénomène de pop-in 
 
Sur de nombreux matériaux aussi bien des métaux que des semi-conducteurs ou des 
céramiques, les premiers stades de plasticité en nanoindentation se caractérisent par un 
brusque enfoncement de l’indenteur dans le matériau sans augmentation de la force appliquée. 
Ce phénomène, couramment appelé pop-in, se traduit par un palier sur la courbe de charge 
pour une nanoindentation en mode force contrôlée (figure IV.5). Dans la plupart des cas, la 
partie de la courbe située avant le pop-in correspond à une déformation purement élastique 
(Tromas et al. 1999) [2]. Après le pop-in, la déformation plastique sous l’empreinte est 
accommodée suivant la géométrie de l’indenteur. La dureté est ainsi une propriété intrinsèque 
du matériau reliée à une contrainte d’écoulement. Elle ne dépend donc pas de la charge à 
laquelle se produit le pop-in mais de la géométrie du poinçon ainsi que des propriétés 
élastiques et élasto-plastiques de l’échantillon (Barh et al. 1997) [3].  
 




IV.1.2.2 Courbes d’indentation sur des couches homoépitaxiées de 4H-SiC 
indentées avec un indenteur Vickers 
 
 Demenet et Mussi [4] ont étudié les courbes force-pénétration pour les trois différentes 
couches de dopage (n, p et i) indentées sous une charge maximale de 50 mN à l'aide d'un 
nanoindenteur (H100CXYp Fischerscope) équipé d'un pénétrateur Vickers à température 
ambiante. La profondeur de pénétration maximale est inférieure de 0,3µm ce qui est 
largement inférieur à l’épaisseur de la couche (10 microns). Dans ces conditions, l’influence 
du substrat peut être négligée. 
Figure IV.6 : Evolution de la profondeur de pénétration en fonction de la charge (a) 4H-SiC 
intrinsèque, (b) type n et (c) type p. Un pop-in est observé dans les trois cas. La zone du pop-
in est agrandie sur chaque courbe, (d) niveau du pop-in et surface de la courbe charge-
pénétration en fonction du dopage. 
 Les courbes enregistrées (figure IV.6.a,b,c) mettent en évidence l’existence d’un pop-
in, quelque soit le dopage de la couche. Le pop-in est généralement associé à l'apparition des 
premiers stades de plasticité : ces événements irréversibles se produisent lors du pop-in et sont 
généralement supposés correspondre à la nucléation des dislocations. Le niveau du pop-in a 
lieu à la même charge pour les couches de type intrinsèque et de type n. Par contre, pour la 
couche de type p, le pop-in se produit pour une charge plus élevée.  
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Une analyse statistique a été faite à partir de cinquante empreintes sur chaque 
échantillon. Cela conduit pour le pop-in à des niveaux de force respectivement de 4,7 ± 0,6 
mN, 4,2 ± 0,5 mN et 7,9 ± 1,6 mN, pour les couches de type n, intrinsèque et de type p. À 
partir de ces valeurs, nous pouvons conclure que la nucléation de dislocations est plus difficile 
lorsque le matériau est dopé de type p par rapport au matériau dopé n ou intrinsèque. 
 
 Une valeur de l'énergie dissipée lors du chargement-déchargement de la couche est 
donnée par le domaine sous la courbe force-pénétration. On suppose que cette valeur donne 
une bonne description de la résistance des matériaux à la pénétration (Berriche1995) [5]. Les 
résultats sont présentés sur la figure IV.6d à partir des expériences faites à la charge maximale 
de 300 mN. L'énergie dissipée par la plasticité et/ou la fracture se trouve être plus faible pour 
le type p. Qualitativement, cela a été confirmé avec les valeurs de dureté Vickers (voir plus 
haut) et les niveaux de pop-in.  
 
IV.1.2.3 Courbes d’indentation sur des couches homoépitaxiées de 4H-SiC 
indentées avec un indenteur sphérique 
 Pour obtenir les contraintes de cisaillement réelles responsables à l’évènement du pop-
in, et comme le champ de contrainte sous un indenteur Vickers est difficile à déterminer, nous 
avons indenté des échantillons dopés n et p et intrinsèque avec un indenteur sphérique de 
rayon de 0,7 µm (Figure IV.7). Des réseaux carrés de 100 empreintes schématisés sur la 
figure IV.8, distantes de 100µm, ont été réalisés sur la face Si. Deux charges maximales ont 
été appliquées 100 mN et 200 mN. 
 
Figure IV.7 : Image AFM d’une empreinte de nanoindentation avec indenteur sphérique sur 
4H-SiC dopé p et n (a) image en mode signal d’erreur, (b) image de topographie représentée 
en 3D, (c) image de topographie en vue 2D. 
a)Signal d’erreur 
b) Mode 3D 




Figure IV.8 : Schéma des indentations montrant le nombre d’empreintes et la distance entre 
empreintes. 
 
 Les courbes force-pénétration que nous avons obtenues sont présentées sur la figure 
IV.9. Sur ces courbes on constate que le niveau du pop-in apparaît un peu près à la même 
charge de 30mN pour les matériaux de type intrinsèque et de type n (figure IV.9a et b). Par 
contre, pour la couche de type p, le pop-in a lieu à une charge plus élevée, soit 60mN (figure 
IV.9c). Ceci confirme que la nucléation des dislocations dans le 4H-SiC dopé aluminium 
(type p) est plus difficile que dans le 4H-SiC dopé azote ou intrinsèque. Les images des 
dislocations autour de l’empreinte faites par MET (paragraphe suivant) montrent bien les 
différences de comportement plastique de ces trois couches indentées à la même charge 
maximum. 
 








IV.1.2.4 Contrainte de cisaillement 
 
On considère généralement que l’initiation de la plasticité dans un matériau a lieu 
lorsque la contrainte de cisaillement maximale τmax atteint la moitié de la contrainte 
d’écoulement Y (Critère de Tresca) [6]. Le critère de passage de l’état élastique à l’état 
plastique peut alors s’écrire en fonction des deux contraintes principales σ1 et σ2 de la façon 
suivante (Fischer-Cripps 2000) [7] : τmax =1/2(σ1-σ2)=1/2Y 
 
 A partir du champ de contrainte créé en tout point d’un matériau par un indenteur, il 
est alors possible de dresser une cartographie complète de la contrainte de cisaillement 
maximale. 
Dans le cas du champ de contrainte d’un indenteur sphérique (Hertz 1882) [8] (Figure 
IV.10.a), cette contrainte est maximale sur l’axe d’indentation à une profondeur équivalant à 
0,57 fois le rayon de contact. Au niveau de ce site, la valeur de cette contrainte de cisaillement 




Figure IV.10 : (a) Profil de la surface sous contact f(s) (b)Contrainte de cisaillement 
maximale τmax mise en jeu sous un indenteur sphérique de rayon de contact a, représentée 
dans un plan transverse à l’indentation.  
 
La relation utilisée pour mesurer la contrainte de cisaillement maximale à partir de la 
courbe charge-pénétration, sans préjuger du plan de glissement des dislocations, est : 
2MAX πa
P0,47τ =  avec P : force au pop-in et a : rayon de contact.  
 
L’application de cette relation à nos expériences, conduit aux résultats présentés dans 
le tableau IV.5.  
 
Type de dopage  τmax  (GPa) z (µm) profondeur 
i 40 0,16 
n 41 0,16 
p 53 0,20 













IV.1.3 Caractérisation microstructurale des dislocations après 
indentation 
 Dans cette partie, nous présentons les observations par microscope électronique en 
transmission (MET) des microstructures de dislocations introduites après indentation. 
Différentes zones autour d’empreintes sur plusieurs échantillons ont été étudiées en MET. De 
plus, des analyses par Diffraction Electronique en Faisceau Convergent à Grand Angle 
(LACBED) nous ont permis de déterminer la nature de cœur des dislocations. 
 
IV.1.3.1 4H-SiC Echantillons fournis par Cree 
 
IV.1.3.1.1 Indentation d’un plan 01)1(1 à l’ambiante sous 300g 
 
Après polissage mécanique, l’échantillon, d’épaisseur 90 µm, a été collé sur une grille 
hexagonale de microscopie (Figure IV.11), puis aminci par bombardement avec un faisceau 
d’argon pendant 60 heures. 
 
Figure IV.11 : Visualisation par transparence de l’échantillon de plan 01)1(1  collé sur une 
grille après polissage mécanique. 
En raison de sa forte épaisseur initiale, l’échantillon a subi un passage à l’amincisseur 
ionique pendant de plusieurs heures. Ceci a eu pour effet d’une part de polluer la surface de 
l’échantillon (recouvrement de la surface par des atomes de cuivre de la grille-support) et 
d’autre part a rendu cette surface amorphe. Malgré cela, une petite zone a pu être observée 
sans connaître sa position par rapport à l’empreinte la plus proche (Figure IV.12). Seule une 
analyse qualitative a pu être faite. 
 
Nous distinguons dans cette zone : 
 Des dislocations dirigées en majorité dans la même direction <11-20>. Si l’on se 
réfère à l’axe de zone et aux directions cristallographiques, il est fort probable que ces 
dislocations sont situées dans le plan de base. 
 Une dislocation hors du plan de base (voir la flèche sur la figure IV.12) est également 




Figure IV.12 : Micrographie de dislocations introduites après indentation sur le plan 
pyramidal 01)1(1 . 
 
 D’autres tentatives d’amincissement d’échantillons indentés et amincis dans les 
mêmes conditions ont été faites mais n’ont pas été couronnées de succès. En effet, nous 
n’avons pas réussi à obtenir de zone mince proche d’une empreinte à cause d’une part de la 
fragilité du matériau, d’autre part en raison de la charge importante appliquée qui a induit de 
nombreuses fissures. A mesure de l’amincissement, les fissures générées par les indentations 
se sont propagées dans le matériau et se sont reliées les unes aux autres, conduisant à la perte 
du matériau.  
 
Réaliser un réseau serré d’empreintes conduit à la destruction de l’échantillon lors de 
son amincissement mécanique, surtout sous de telles charges (200 et 300g). Réaliser un réseau 
espacé d’empreintes tout en veillant à ne pas trop amincir mécaniquement, conduit à un temps 
d’amincissement ionique important et une pollution de surface rédhibitoire pour l’observation 
en MET. 
 
Pour ces différentes raisons, et contrairement à notre souhait initial, nous n’avons pas 
poursuivi l’étude microstructurale des échantillons massifs indentés sur les différents plans 
cristallographiques. Nous avons alors utilisé des couches minces, orientées <0001>. 
 
Pour espérer pouvoir observer des zones minces au niveau des empreintes ainsi que les 
dislocations émises, nous avons réalisé des essais de nanoindentation sur des couches 
homoépitaxiées et sous des charges beaucoup plus faibles. Les observations correspondantes 
sont décrites dans les paragraphes suivants. 
 
IV.1.3.2 Echantillons fournis par le LETI  
 
IV.1.3.2.1 Caractéristiques générales d’une indentation sphérique à 
l’ambiante sur 4H-SiC (0001) 
 
Comme nous le verrons dans les paragraphes suivants, toutes les empreintes laissées 
par l’indenteur sphérique à température ambiante sur le plan de base (0001) de 4H-SiC 
présentent les mêmes caractéristiques. Ainsi, avant de détailler les différentes observations 
réalisées sur les différentes couches à des charges maximales différentes, nous présentons ici 







Comme le montre la figure IV.13, l’observation par MET d’une empreinte et de son 
voisinage, met en évidence les éléments suivants : 
a) un disque central très perturbé, trace de l’empreinte résiduelle, 
b) une zone exempte de défauts, 
c) une forme hexagonale d’où partent des dislocations, 




Figure IV.13: Aspect caractéristique d’une empreinte et de son voisinage (température 
ambiante, charge maximum 100 mN, couche intrinsèque). La surface en contact lors du pop-
in est indiquée par un cercle. 
 
Connaissant le rayon de courbure R de la pointe sphérique ainsi que la pénétration h 
de la pointe au moment du pop-in, il est possible de calculer le rayon de contact rc au moment 
du pop-in. La formule utilisée, valable dans le domaine élastique, et en supposant que la 
surface en contact correspond à une profondeur h/2, est la suivante : 
 
rc # (R.h)1/2 
 
Un calcul plus rigoureux, prenant en compte les propriétés de l’indenteur (coefficient 
de Poisson, module d’Young), voir Annexe I, conduit à une valeur légèrement plus élevée que 
celle obtenue avec la formule précédente. Cette valeur est inférieure à la taille du disque 
central observé, comme indiqué sur la figure IV.13. 
 
Nous avons également réalisé des clichés de diffraction sur les différentes zones, à 
partir du centre du disque afin de déterminer la perturbation cristallographique du cristal sous 
et autour de l’empreinte. L’empreinte étudiée est représentée sur la figure IV.14. On notera 
que, contrairement à ce qui a été affirmé plus haut, l’empreinte centrale n’a pas la forme d’un 
disque, peut-être en raison d’une mauvaise planéité de la surface. Des clichés de diffraction 





Figure IV.14 : Empreinte (température ambiante, charge maximum 200 mN, couche 
intrinsèque). Indication des zones analysées. 
 
 
Figure IV.15 : Clichés de diffraction réalisés dans les zones indiquées de la figure IV.14. 
 
Le cliché de la zone 1, au centre de l’empreinte, est typique d’une zone très déformée. 
En forme d’anneaux, il ressemble au cliché d’un polycristal. Nous avons vérifié que les 
distances au centre des anneaux correspondent aux plans cristallographiques de la structure. 
La zone 2, exempte de dislocations, est encore perturbée, comme en attestent les formes 
allongées des taches de diffraction. Les clichés de diffraction de la zone 3, très dense en 









IV.1.3.2.2 Effet du dopage électronique sur la plasticité du 4H-SiC 
homoépitaxié 
 
Disposant d’échantillons de différents dopages, nous avons entrepris une étude par 
nanoindentation de l’influence du dopage sur la plasticité du 4H-SiC. Cette étude a été menée 
à température ambiante (TA). Des observations en MET, décrites ci-après, ont complété les 
essais mécaniques rapportés dans ce chapitre (§ IV.1.2.3). 
 
IV.1.3.2.2.1 4H-SiC intrinsèque indenté à TA sous charge de 100mN 
Première empreinte 
 La figure IV.16 présente une vue générale d’une empreinte laissée après indentation à 
l’ambiante sous une charge maximale de 100 mN d’une couche intrinsèque. On observe des 
dislocations qui s’échappent de l’empreinte et se répartissent en plusieurs zones (notées A, B, 
C et F). Ces dislocations se présentent sous la forme de demi-boucles dont la propagation 
n’excède pas 0,5 µm. Nous les avons caractérisées en utilisant les critères de visibilité et 
d’extinction à l’aide des vecteurs de diffraction. Ainsi, la figure IV.17 montre un exemple 
appliqué à la zone A, où les dislocations sont visibles avec 0)211(gr , 0)110(gr et 10)10(gr  et 
sont éteintes avec 00)11(gr . De même, la figure IV.18 présente la zone F pour laquelle les 
dislocations sont visibles avec 0)112(gr , 110)2(gr  et 0)110(gr  et sont éteintes avec 
0)101(gr . A partir de ces analyses, regroupées dans le tableau IV.6, nous avons pu déterminer 
les différents vecteurs de Burgers des boucles de dislocations autour de l’empreinte. Ils 
correspondent aux trois vecteurs de Burgers possibles (et leurs opposés) du plan de base. Les 
dislocations sont dans le plan de base et sont allongées suivant la direction de leur b
r
. A noter 
que les dislocations sont parfaites comme en témoigne leur vecteur de Burgers, aucune 
dissociation n’ayant été mise en évidence à l’échelle d’analyse. 
gr  
zone 
1010  2011  0011  0110  0112  3/1±=b
r
 
A1 V V E V  20]11[  
A2 V V V E  10]2[1  
B E  V V V 110]2[  
C  V E V  20]11[  
F E  V V V 110]2[  
Tableau IV.6 : Détermination des vecteurs de Burgers des dislocations de chaque zone de la 
première empreinte (Figure IV.13), à partir des conditions de visibilité (V) et d’extinction (E) 










Figure IV.16 : Vue générale d’une empreinte réalisée à 100mN sur SiC-4H intrinsèque. Les 



























Figure IV.17 : Images en weak-beam de la zone A1 indiquant les g
r
 avec lesquels les 
dislocations sont visibles et le gr  avec lequel elles sont éteintes. 
 
Figure IV.18 : Images en weak-beam de la zone F 
 
indiquant les gr  avec lesquels les 























Deuxième empreinte  
 
 D’autres observations ont été faites sur d’autres empreintes (Figures IV.19 et IV.20) 
afin de confirmer les résultats précédents. Elles sont très semblables à celles rapportées dans 
le paragraphe ci-dessus. Les vecteurs de diffraction utilisés pour déterminer les vecteurs de 
Burgers des boucles de dislocation à partir des critères d’extinction et de visibilité sont 
reportés dans les tableaux IV.7 et IV.8. Les boucles de dislocation glissent dans le plan de 
base et sont constituées de dislocations 
parfaites.
 




1010  2011  0011  0110  1021  0112  3/1±=b
r
 
A  V  V V  20]11[  
B2 E V V   V 110]2[  
B1 V V E   V 20]11[  
C  V     20]11[  
Tableau IV.7 Vecteurs de diffraction utilisés pour déterminer les vecteurs de Burgers des 














1010  2011  0011  0110  1021  0112  3/1±=b
r
 
A V V E V   20]11[  
B      V 10]2[1  
C  V E  V V 20]11[  
D E  V V  V 110]2[  
Tableau IV.8 : Vecteurs de diffraction employés pour déterminer les vecteurs de Burgers des 
dislocations de la figure IV.17. Visibilité (V) et Extinction (E). 
 
IV.1.3.2.2.2 4H-SiC intrinsèque indenté à TA sous une charge de 200mN 
 
Nous avons également effectué des observations par MET sur un échantillon 
intrinsèque indenté sous une charge de 200mN par un indenteur sphérique, figure IV.18. 
L’objet de ces observations était de voir l’influence de la charge sur la microstructure. La 
propagation a priori plus importante des dislocations était attendue, avec le souhait d’utiliser 
cet échantillon pour une analyse par LACBED des cœurs de dislocation. Après amincissement 
mécanique et ionique (Figure IV.21), la lame mince présente effectivement autour des 
empreintes, le même réseau de dislocations (Figure IV.22) mais qui se sont davantage 
propagées dans le plan de base qu’après indentation sous la charge de 100 mN.  





























Certaines boucles s’étalent sur plus d’un micromètre. L’analyse classique (Figure 
IV.23) par visibilité/extinction montre que les dislocations ont un vecteur de Burgers 
0]112[1/3b ±=
r
, qu’elles sont dans le plan de base et qu’elles ne sont pas dissociées. 
 
 
Figure IV.21 : Visualisation par transparence de l’échantillon de plan (0001) collé sur une 
grille après amincissement ionique. 
 







Figure IV.23 : Images en weak-beam de la zone A de la figure IV.19
 
montrant les gr  avec 
lesquelles les dislocations sont visibles et le gr  avec lequel elles sont éteintes. 
 
 




Les essais de dureté ont montré que les couches homoépitaxiées dopées (p) sont plus 
dures que celles dopées n ou intrinsèque. Par ailleurs l’analyse des courbes force-pénétration 
indique que la nucléation des dislocations dans une couche de type p est plus difficile que 
dans l’intrinsèque ou dans une couche dopée n. Les analyses effectuées par MET confirment 
ces résultats macroscopiques comme nous allons le voir. Les lames minces faites au niveau 
des empreintes nous ont permis d’observer une configuration des dislocations très semblable à 
celle observée dans une couche intrinsèque. Des boucles de dislocations sont émises autour de 
l’empreinte, mais leur propagation est moins importante que dans l’intrinsèque. Bien 
qu’aucune mesure précise n’ait été faite, on constate visuellement que sous une charge 
maximale de 100 mN, les boucles de dislocations se sont propagées sur environ 200 µm 
(Figures IV.24 et IV.25) dans la couche dopée p. Ceci est à comparer aux boucles dans la 
couche intrinsèque (Figures IV.16, IV.19 et IV.20) où la propagation est d’environ 400 µm. 
La nucléation/mobilité des dislocations dans la couche de type p est donc plus difficile que 
dans l’intrinsèque.  
Une étude complète de détermination des vecteurs de Burgers des dislocations est 
présentée sur les figures IV.24 et IV.25 ainsi que dans le tableau IV.9. 











Figure IV.24 : Vue générale d’une empreinte réalisée à 100mN sur 4H-SiC dopé (p) et des 






1010  2011  0011  0110  1021  0112  3/1±=b
r
 
A1 V V E V V  [ 0112 ]  
A2 E V V V V  [ 2011 ] 
B V V V E   [ 0121 ] 
C1 V  E V V  [ 1102 ]  
C2 E  V V V  [ 0211 ]  
D1  V E V V V [ 0121 ] 
Tableau IV.9 : Détermination des vecteurs de Burgers des dislocations de chaque zone de la 
deuxième empreinte à partir des conditions de visibilité (V) et d’extinction (E) pour différents 
vecteurs de diffraction. 
 
Ainsi, sur la figure IV.25, dans la zone notée A, on observe deux types de boucles de 
dislocations A1 et A2. Les dislocations A1 sont visibles avec 0)110(gr , 20)11(gr et 0)121(gr  et 
sont éteintes avec 100)1(gr . Les dislocations A2 sont visibles avec 0)110(gr , 20)11(gr et 
0)121(gr  et sont éteintes avec 10)10(gr . 
Zone  A 
Zone  D 
Zone B 




































Figure IV.25 : Images en fond clair de la zone A 
 
montrant les gr  avec lesquels les 
dislocations A1 et A2 sont visibles et le g
r
 avec lequel elles sont éteintes. 
 
 
Deuxième empreinte  
 
La figure IV.26 présente une autre empreinte du même échantillon et les zones autour. 
Comme pour l’empreinte précédente, les dislocations sont très peu éloignées de l’empreinte, 
indiquant une difficile nucléation/propagation des dislocations. Les analyses faites pour 
déterminer les vecteurs de Burgers montrent également que les dislocations sont des 
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A E  V  V V [ 0112 ] 
B V  V E V V [ 0121 ]  
C1 V  E V V  [ 2011 ] 
C2 E  V V V  [ 1102 ] 
D   V V   [ 1102 ] 
Tableau IV.10 : Détermination des vecteurs de Burgers des dislocations de chaque zone de la 
figure IV.23 à partir des conditions de visibilité (V) et d’extinction (E) pour différents 
vecteurs de diffraction. 
 
Figure IV.26 : Vue générale d’une empreinte réalisée à 100mN sur 4H-SiC dopé (p) et des 
dislocations autour de cette empreinte. 
 
IV.1.3.2.3 Résumé des caractéristiques générales des empreintes sphériques 
 
 Le tableau IV.11 résume les caractéristiques générales des empreintes obtenues après 
nanoindentation sur 4H-SiC à l’ambiante, sous une charge maximale de 100 mN et pour les 
trois dopages étudiés. La figure IV.27 présente deux empreintes caractéristiques dans 
l’intrinsèque et le matériau dopé p, après indentation sous une charge maximale de 100 mN, 




























Zone  A 
Zone  D 
Zone B 




Echantillon (i) (n) (p) 
Force au pop-in (mN) 30 31 60 
Pénétration au pop-in 
(nm) 
160 163 253 
Force max (mN) 100 100 100 
Pénétration max (nm) 414 389 384 
rc au niveau pop-in (µm) 0.45 0.45 0.57 





Figure IV.27 : Images MET d’empreintes dans 4H-SiC intrinsèque et dopé p et tracé du rayon 
de contact au pop in. 
 
 
IV.1.3.2.4 4H-SiC intrinsèque indenté à 800°C sous une charge de 30g 
 
 Des mesures en température en dessous de la transition fragile-ductile (800°C, charge 
de 30g) ont également été réalisées avec un microindenteur commercial Nikon équipé d’une 
pointe Vickers. Une lame mince a été obtenue après polissage mécanique jusqu’à une 
épaisseur de 20 µm et amincissement ionique (PIPS) pendant 8h. L’étude par MET 
(application des critères de visibilité et d’extinction) a été effectuée sur des dislocations 
proches d’une fissure due à l’empreinte (Figure IV.28). Les dislocations sont visibles 
avec 1)110(gr , 010)1(gr et 10)10(gr  ; par contre elles sont éteintes avec 08)11(gr . Ceci nous a 
permis de déterminer que ces dislocations sont des dislocations partielles de même vecteur de 
Burgers ]0101[3/1b =
r
. Ces dislocations traînent derrières elles de grandes fautes 






Figure IV.28 : a) Vue générale autour d’une empreinte réalisée à 800°C sur 4H-SiC 
intrinsèque b) Vue de la zone étudiée. 
 
 
Figure IV.29 : Détail de la zone précédente. Dislocations partielles et fautes d’empilement 
dans le plan de base sont visibles. 
 
IV.1.3.2.5 Détermination de la nature de cœur des dislocations 
dans le 4H-SiC intrinsèque indenté à 200 mN 
Nous avons utilisé la technique de LACBED afin de déterminer la nature du cœur des 
dislocations. Cette étude a été effectuée sur l’échantillon intrinsèque indenté sous une charge 
de 200 mN. Nous avons sélectionné la zone notée A sur la figure IV.30 observée avec le 











Figure IV.30 : Observation en fond clair d’une empreinte faite à l’ambiante sous une charge 
de 200mN (4H-SiC intrinsèque) pour l’étude LACBED. 
 
 
Figure IV.31 : Micrographie des dislocations introduites après indentation sur le plan 
)1(000 . 
 




IV.1.3.2.5.1 Cliché expérimental  
 
Le cliché LACBED a été pris en inclinant la lame mince à environ 14° du plan de base 
avec la face carbone (non indentée) ]1[000 dirigée vers le haut, c’est-à-dire opposée au sens 
des électrons. 
 
Les conventions utilisées sont les suivantes : 
 
i) l’axe de zone est orienté vers le haut, 
ii) le cliché est dépouillé dans le même sens que ce que l’on observe dans le 
microscope. Les lignes de défaut et d’excès d’électrons sont appelées lignes de 
Bragg. L’écart à la position de Bragg est exprimé par le vecteur d’excitation sr . Le 
sens positif va de la ligne claire vers la ligne sombre et sr est opposé lorsqu’il 
pointe vers l’extérieur du disque transmis. 
 L’indexation nécessite de connaître précisément l’axe de zone. Ceci est fait 
automatiquement avec le logiciel WinWulff Version 1.1.0 (Stereographic Projections of Poles 
and Zone Axes). La simulation cinématique est faite avec le logiciel Electron Diffraction 
[Morniroli 2002] [9], et pour la simulation dynamique du cliché de LACBED, nous avons 
choisi d’utiliser le logiciel JEMS développé par Stadelmann (2005) [10]. Ce logiciel utilise la 
théorie de propagation des ondes de Bloch pour simuler des clichés de diffraction mais aussi 
des images de haute résolution. Pour simuler les clichés LACBED dans les mêmes conditions 
que l’expérience, il faut fournir au programme plusieurs paramètres: 
• Les paramètres intrinsèques du matériau : paramètre de maille, positions des atomes, 
groupe espace, 
• Les paramètres expérimentaux : type de microscope, longueur de caméra L, tension 
d’accélération, convergence du faisceau α, 
• L’orientation de l’échantillon, 
• L’épaisseur de l’échantillon, 




Figure IV.32 : Conditions expérimentales appliquées dans le logiciel JEMS. 
La figure figure IV.32 montre un exemple de page du logiciel pour notre échantillon. 
A 14° du plan de base nous avons identifié la direction ]2011[  comme axe de zone. 
Les figures IV.33 et IV.34 présentent l’indexation des lignes de Bragg du cliché expérimental 




Figure IV.33 : Cliché LACBED expérimental pris à environ 14° du plan de base ]1[000  
correspondant à l’axe de zone ]2011[ . 
 
 
   
Figure IV.34 : Simulations cinématique et dynamique du cliché LACBED pour l’axe de 

















IV.1.3.2.5.2 Indentification du vecteur de Burgers 
 
La méthode nécessite l’observation de l’interaction d’une dislocation avec au moins 
trois lignes de Bragg différentes (Figure IV.35), de façon à obtenir trois équations à trois 

















Figure IV.35 : Simulation cinématique faite avec le logiciel Electron Diffraction montrant les 
lignes de Bragg qui ont interagi avec la boucle de dislocation étudiée. 
 
 La résolution des trois équations linéaires donne la valeur absolue de b
r
. Dans notre 
cas on a des demi boucles de dislocations parfaites et toutes ces boucles ont le même vecteur 
de Burgers donc il suffit que la ligne de Bragg interagisse avec une de ces boucles. Sur les 
clichés suivants (Figures IV.36, IV.37 et IV.38) on observe l’interaction d’une ligne de 
dislocation avec différentes lignes de Bragg. Celles–ci sont déviées et dissociées en franges. 





 ainsi que le signe de n. La résolution des équations du type gr .b
r
= ±n permet de 
déterminer le vecteur de Burgers. Les figures IV.36, IV.37 et IV.38 montrent les conventions 
utilisées dans l’indentification du vecteur de Burgers. Les trois lignes de 
Bragg 0)242( , )113(2  et 0)231(  (Figures IV.36 à IV.38) interagissent avec la ligne de 
dislocation (schématisée sur les figures) et donnent respectivement 4 franges n=+4, deux 
franges n=-2, et quatre franges n=+4. L’ensemble des résultats est schématisé sur la figure 









Figure IV.37 : Interaction de la ligne de dislocation avec la ligne de Bragg )113(2  donnant 
2 franges n=-2. 
 
Figure IV.38 : Interaction de la ligne de dislocation avec la ligne de Bragg 0)231(  donnant 

















Figure IV.39 : Représentation schématique des interactions de la boucle de dislocation avec 
les lignes de Bragg. 
 
Lignes de Bragg nexp (L) 
0)231(  +4 
)113(2  -2 
0)242(  +4 
Tableau IV.12 : Nombre d’interfranges obtenues à l’intersection de la ligne de dislocation 
avec les lignes de Bragg du cliché LACBED de la face carbone et permettant d’identifier le 

















 En résolvant le système d’équations avec b
r
[uvw] en trois indices puis en transformant 





 On obtient b
r
=2/3 0]2[11 . Ce vecteur de Burgers, est le double du vecteur de Burgers 
d’une dislocation parfaite, comme obtenu par analyse de contraste. Ce résultat est surprenant 
et nous l’expliquerons plus loin.  
 
 Pour confirmer ou infirmer ce résultat étrange, nous avons refait une étude similaire 
complète sur cette zone de dislocations. Cette fois nous avons choisi une boucle isolée et 
d’autres boucles voisines, à quelques distances de la zone étudiée ci-dessus. Mais nous 
n’avons pas réussi à obtenir l’interaction de trois lignes de Bragg contenues dans un même 
axe de zone. Alors, nous avons du incliner la lame mince à plusieurs reprises pour trouver des 
gr  qui interagissent avec la boucle de dislocation, en déterminant à chaque fois l’axe de zone 
correspondant. Les trois axes de zone utilisés sont détaillés ci-dessous.  
 
1)-TX=+15° TY=-0,9°. L’axe de zone est ]2011[  et la ligne de Bragg qui interagit avec la 
boucle de dislocation est 022)2(  (Figures IV.40 et IV.41). 
 
Figure IV.40 : Axe de zone expérimental ]2011[  correspondant à la ligne de Bragg g1 




Figure IV.41 : Interaction de la ligne de dislocation avec la ligne de Bragg 022)2( donnant 2 
franges n=-2. 
 
2)-TX=2,7, TY=8,9. L’axe de zone est ]2101[  et la ligne de Bragg qui interagit avec la 
boucle de dislocation est )312(3  (Figures IV.42, IV.43 et IV.44). 
 Figure IV.42 : Axe de zone expérimental ]2101[ correspondant à la ligne de Bragg g1 










Figure IV. 43 : Interaction de la ligne de dislocation avec la ligne de Bragg )312(3 donnant 1 
frange n=+1. 
 








2)-TX=-5,7°;TY=10,3°. L’axe de zone est ]1[000  et la ligne de Bragg qui interagit avec la 
boucle de dislocation est 1)231(  (Figures IV.45, IV.46 et IV.47). 
 
 
Figure IV.45 : Axe de zone expérimental ]1[000 correspondant à la ligne de Bragg g3 
1)231( . A côté, la simulation cinématique. 
 
 




Figure IV.47 : Interaction de la ligne de dislocation avec la ligne de Bragg 1)231(  donnant 2 
franges n=+2. 
 
La résolution des trois équations linéaires donne la valeur absolue de b
r













La résolution est faite avec b
r
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on obtient 0]21/3[11b =
r
 en supposant que W=0. 
 En comparant avec l’étude précédente qui a donné un b
r
 de type dislocation parfaite 
mais double, on trouve que nous avons le même b
r
. L’explication de cette valeur double peut 
être la suivante : il est probable que les lignes de Bragg dans le premier cas ont interagi avec 
deux segments de boucles de dislocations voisines. En effet, en prenant pour valeur de n, la 
moitié du nombre de franges, on obtient un 0]21/3[11b =
r
. Néanmoins, deux segments de 
dislocation avec le même vecteur de Burgers ont tendance à se repousser. Leur présence 
proche l’un de l’autre peut être due à la forte densité de dislocations dans la zone étudiée, très 











IV.1.3.2.5.3 Nature du cœur des dislocations  
 
 On peut schématiser une boucle de dislocation parfaite dans le 4H-SiC formée à basse 
température et observée dans le plan de glissement (0001) {voir chapitre I}, par une boucle 
hexagonale avec deux segments vis et quatre segments à 60°. Deux de ces quatre segments 
possèdent un cœur silicium Si, tandis que les deux segments restants seront associés à cœur 
carbone C. La figure IV.48 présente le schéma d’une boucle de dislocation parfaite dans SiC 
en mode glide et en mode shuffle. Changer le sens de b
r
revient à inverser la nature chimique 
du cœur des segments à 60°, ainsi que la position du demi-plan supplémentaire qui leur est 
associé. 
 
Figure IV.48 : Boucle de dislocation parfaite dans le plan de base (0001) en mode glide et en 
mode shuffle. 
 
 Comme cela a été expliqué dans le chapitre I, le vecteur de Burgers est toujours dirigé 
vers le front C(g) ou Si(s). 
La convection FS/RH permet de déterminer la position du demi-plan supplémentaire 
associé à une dislocation. Pour la dislocation étudiée le vecteur de Burgers 0]21/3[11b =
r
 est 
dirigé vers l’extrémité de la boucle. En appliquant la convection FS/RH, ceci est cohérent 
avec le demi–plan supplémentaire situé dans la partie basse de cristal. La face d’entrée des 
électrons étant la face )1000(C , le demi-plan supplémentaire émerge donc sur cette face C en 
mode glide, ce qui correspond à une demi-boucle de dislocation dont le front est constitué 



























Figure IV.49 : Observation en weak-beam des dislocations de la zone (A) autour de 




IV.2.1 3C–SiC indenté à TA sous une charge de 30g avec un indenteur 
Nikon (poinçon Vickers) 
 
 Nous avons réalisé des études sur ce seul polytype cubique en faisant des réseaux 
d’empreintes sous une charge de 30g à TA, à l’aide d’une pointe Vickers. La surface indentée 
était la face (001). L’objet était essentiellement d’analyser par MET (JEOL 200CX) les zones 
autour des empreintes après polissage mécanique et ionique. Les résultats sont présentés sur 
les figures IV.50 à IV.53. Ils mettent en évidence des boucles de dislocations parfaites autour 
des empreintes. En effet, l’application des critères de visibilité et d’extinction montre que les 
boucles de dislocations sont éteintes avec (444)gr , )2(44gr , )3(11gr , )1(33gr (Figure IV.51). 
 




































































Figure IV.50 : Vue générale d’une empreinte réalisée sous 30g  sur 3C-SiC, et grandissement 
de la zone étudiée. 
 
Pour observer les dislocations dans leur plan de glissement, nous avons incliné 
l’échantillon dans le MET selon X et Y dans les sens négatif et positif. L’image de la figure 
IV.52 a été obtenue avec 0)2(2gr  dans le plan (446). C’est le maximum d’inclinaison que 
nous avons pu obtenir et pour lequel les dislocations apparaissent le plus étalées. Ce plan est à 
11,5° du plan (111). On peut donc penser raisonnablement que les dislocations sont dans le 
plan (111). Ainsi, l’indentation sur le plan (001) de 3C-SiC à température ambiante conduit à 
l’activation de dislocations parfaites dans les plans {111}, plans de glissement de la structure 
cubique. Des manipulations d’inclinaisons et d’imagerie faites pour détecter la présence de 
dissociations ou de fautes d’empilements, visibles avec un gr de type (111) n’ont pas été 











Figure IV.51 : Images en fond clair et en weak-beam de la zone étudiée 
 
montrant les gr  avec 
lesquels les dislocations sont éteintes. 
 
 
Figure IV.52 : Image en weak-beam de la zone étudiée 
 
montrant les dislocations vues suivant 
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Figure IV.53 : Image en weak-beam de la zone étudiée prise avec 11)1(gr . 
 
IV.2.2 3C–SiC indenté à TA sous une charge de 80 et 120mN avec un 
indenteur sphérique 
 
 Un échantillon de 3C-SiC a été nanoindenté à température ambiante avec un poinçon 
sphérique. La face de l’échantillon était le plan (001) et deux réseaux d’empreintes ont été 
réalisés : l’un de 100 empreintes sous une charge maximale de 80 mN, l’autre de 150 
empreintes sous une charge maximale de 120 mN. Les images de deux empreintes obtenues 
sous 80 et 120 mN et observées sous différents modes, sont visibles sur la Figure IV. 54. 
 
 
Figure IV.54 : Images AFM de deux empreintes de nanoindentation, l’une sous 80 mN (à 
gauche), l’autre sous 120 mN (à droite) (a) image de topographie représentée en 3D, (b) 
image en mode signal erreur. 
 
 
a) Mode 3D 
b) Mode signal erreur 





IV.2.2 .1 Courbes d’indentation 
 
 Les courbes force-pénétration que nous avons obtenues pour les deux charges 80 et 
120mN sont présentées sur la figure IV.55. Sur ces courbes on constate que, jusqu’à la charge 
maximale appliquée (80 et 120 mN), il n y a pas de pop-in en dépit d’une plasticité rémanente 
après relèvement du poinçon sphérique. Ceci diffère de ce qui est observé dans le 4H-SiC 
(voir plus haut). 
 
 
Figure IV.55 : Courbes charge-pénétration à l’ambiante dans 3C-SiC sous indenteur 
sphérique (a) charge maximale de 80mN, (b) charge maximale de 120mN. 
 
 Plusieurs explications peuvent être avancées pour expliquer l’absence de pop-in. 
Celui-ci n’est pas toujours observé dans les matériaux. Par ailleurs, il peut se produire à très 
faible charge, et ne pas être visible dans les conditions de l’expérience. Enfin, celui-ci est 
sensible à l’état de surface et aux défauts en-dessous de celle-ci.  
Par contre l’analyse par MET par la suite montre l’existence des dislocations autour de 
l’empreinte, on peut penser donc qu’il y en a un changement de stade élastique au stade 
plastique dans ce matériau mais les pop-ins ne sont pas remarquables dans les courbes charge 
pénétrations. 
 
IV.2.2 .2 Caractérisation des dislocations introduites  
 
 La figure IV.56 présente une vue générale d’une empreinte laissée après indentation à 
l’ambiante sous une charge maximale de 120mN. Les analyses de MET (JEOL 2200 FS) 
montrent que les fissures autour de l’empreinte sont nombreuses. Elles sont orientées suivant 
une direction <110> du plan (001) et sensiblement suivant les directions <100> de ce même 
plan. Une zone mince dans laquelle nous avons observé des dislocations est visible sur la 
figure IV.57. Les dislocations se présentent sous la forme de demi-boucles (figure IV.57) et 
nous les avons caractérisées. Cependant, la grande déformation de la zone, la limitation en 
inclinaison due au microscope (35° maximum), et la présence d’une grande faute 
d’empilement (due à la croissance ? créée à partir d’une fissure ?), ne nous ont pas permis 
d’obtenir trois vecteurs de diffraction qui éteignent ces dislocations. Cependant, en inclinant 
la lame, les dislocations sont vues de plus en plus étalées. L’inclinaison maximale atteinte 
correspond au plan 12)1( , proche du plan 11)1(  auquel les dislocations semblent appartenir. 














 D’après les résultats du produit b.g
rr
 pour ces gr  avec les b
v
 possibles dans ce plan, le 
vecteur de Burgers des boucles de dislocations est 1/2[110]b ±=
r
 (Figure IV.58) et celles-ci 
sont allongées dans la direction vis. Ce résultat confirme les résultats obtenus dans 3C-SiC 
après indentation Vickers. L’indentation à l’ambiante sur le plan (001) de 3C-SiC conduit à 
l’activation de dislocations parfaites dans un plan de type {111}. 
 
 
Figure IV.56 : Vue générale d’une empreinte réalisée à 120mN, montrant les fissures et la 
zone étudiée.  
 
 
Figure IV.57 : Images  en fond clair et en  weak-beam de la zone étudiée montrant les gr  avec 













 Bien que ne pouvant pas mettre le plan de glissement des dislocations comme plan 
d’observation, nous avons essayé de déterminer l’orientation des différents segments. En 
effet, des dislocations parfaites ont déjà été observées dans des semiconducteurs de structure 
cubique, en particulier le Silicium. Dans ce matériau, il a été montré que les dislocations ne 
sont pas alignées selon les directions <110> du plan mais plutôt suivant <112> et /ou <123>. 
Sur la figure IV.58, agrandissement de la figure IV.57, nous avons reproduit une grande demi-
boucle de dislocation ainsi que les directions de type <110>, <112> et <123> du plan (-111). 
On constate que les segments dans les directions desquels la boucle se propage sont alignés 
suivant [110]. Par contre les segments constituant le front de la demi-boucle ne sont pas 
alignés suivant les deux autres directions <110>. Ils sont plutôt alignés suivant les directions 
<123>, figure IV 58.  
 
 
Figure IV.58 : Image en weak-beam de la zone étudiée montrant les dislocations dans le plan 
12)1(  visibles avec 311)g(r . Les directions de type <110>, <112> et <123> du plan 11)1(  




IV.2.3 3C–SiC indenté à 800°C sous une charge de 30g par un indenteur 
Nikon 
 
 Nous avons également indenté un échantillon de 3C-SiC à 800°C pour étudier 
l’influence de la température sur la microstructure. Les analyses par MET montrent un 
paysage totalement différent de celui observé après indentation à température ambiante. On 
n’observe plus de dislocations parfaites. Par contre, autour de l’empreinte, seules des 
dislocations partielles et des fautes d’empilement en densité très élevée sont observées (Figure 
IV.59). La forte densité de ces défauts ne nous a pas permis d’effectuer une analyse précise au 




































Figure IV.59 : Vue générale d’une empreinte réalisée sous 30g à 800°C sur 3C-SiC et des 
dislocations autour de cette empreinte. 
 
Des analyses complètes ont été faites par microscopie conventionnelle avec le JEOL 
200CX sur des dislocations. Ainsi, la dislocation notée L sur la figure IV.60 et visible avec 
0)22g(r  et 00)2g(r  est une dislocation partielle. En effet, elle est invisible 
avec )131(gr , 2)22(gr  et )2(46gr  (Figure IV.61). La résolution du système d’équations donne un 
b
r
























































































Figure IV.60 : Images en weak-beam et en fond clair de la zone étudiée montrant que les 
dislocations sont visibles avec 0)22g(r  et 00)2g(r . 
 
Figure IV.61 : Images en fond clair de la zone étudiée montrant que la dislocation L est 





























Les principaux résultats présentés de ce chapitre peuvent être résumés ainsi : 
a) Les dislocations nucléées à température ambiante par un poinçon sphérique 
dans 4H-SiC sont des dislocations parfaites. Ceci a été vérifié dans 4H-SiC de 
type intrinsèque et de type p. On peut penser qu’il en est de même dans 4H-
SiC de type n. En effet, le niveau du pop-in dans ce matériau est le même que 
dans le matériau intrinsèque. 
b) Les boucles sont allongées dans la direction vis. Les fronts de ces boucles ont 
un cœur carbone en mode glide ou un cœur silicium en mode shuffle. Ceci a 
été vérifié dans 4H-SiC intrinsèque. 
c) Le dopage de type p modifie le niveau de pop-in par rapport à l’intrinsèque et 
au dopage de type n. La nucléation/mobilité des dislocations est affectée et 
rendue plus difficile par le dopage de type p.  
d) Bien que pouvant être nucléées dans d’autres plans, peut-être les plans 
prismatiques, les dislocations glissent dans le plan de base, qui apparaît être le 
plan de glissement facile de la structure 4H. 
e) La plasticité à température ambiante de 3C-SiC est également gouvernée par le 
glissement de dislocations parfaites. Celles-ci glissent dans les plans {111} de 
la structure cubique. 
f) A 800°C, la plasticité de 4H et 3C-SiC met en œuvre des dislocations partielles 
avec de grandes fautes d’empilement.  
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Discussion des résultats 
 
 Au cours de cette étude, des essais de déformation par micro et nanoindentation ont 
été réalisés sur des échantillons monocristallins de SiC (4H et 3C) principalement sur les 
faces {0001} et {001} respectivement. Par indentation, les résultats macroscopiques et 
microscopiques donnent des indications sur la plasticité et le comportement de ce matériau 
dans le domaine fragile. Dans ce chapitre, nous discutons nos résultats macroscopiques et 
microscopiques et comparons le comportement du carbure de silicium avec celui d’autres 
matériaux semi-conducteurs dans des conditions analogues. 
 
Les principaux résultats obtenus au cours de cette étude, et qui seront discutés dans ce 
chapitre, sont les suivants : 
a) La nucléation à température ambiante de dislocations parfaites, 
b) Le plan de base comme plan de glissement facile dans 4H-SiC, 
c) L’existence d’une zone exempte de dislocations autour de l’empreinte sphérique, 
d) Le changement de mécanisme de plasticité entre 800°C et l’ambiante, 
e) La mise en évidence du dopage de type p dans 4H-SiC. 
 




V.1.1.1. Existence de dislocations parfaites 
 
 Les analyses de MET faites sur les couches homoépitaxiées du 4H-SiC indenté à la 
température ambiante sur le plan de base en utilisant un pénétrateur sphérique ont montré que 
les dislocations nucléées glissent dans le plan de base. Ce sont des dislocations de vecteurs de 
Burgers de type a/3 >< 0211 , les trois vecteurs possibles du plan de base, qui se sont peu 
propagées au-delà de l’empreinte (Figure V.1). Nous n’avons pas mis en évidence de 
dissociation ni observé de faute d’empilement, à l’échelle d’analyse employée. La figure V.2 
donne une représentation schématique d’une empreinte et des dislocations autour de celle-ci. 
 
 





Figure V.2 : Représentation schématique d’une empreinte et des demi-boucles de dislocation 
se propageant autour de l’empreinte. Les trois systèmes de glissement du plan de base sont 
uniformément activés. 
 
Nos observations sont à mettre en parallèle avec celles de Page et al. [1]. Ces auteurs 
ont réalisé des essais de nanoindentation à température ambiante sur 6H-SiC en utilisant un 
pénétrateur Berkovich. Ils ont observé des boucles de dislocation autour des empreintes, mais 
aucune analyse n’a été faite. En particulier, les auteurs n’ont pas déterminé les vecteurs de 
Burgers des dislocations. Au vu de nos résultats, il apparaît très probable que les dislocations 
observées par Page et al. dans 6H-SiC sont des dislocations parfaites comme dans 4H-SiC.  
L’existence de dislocations parfaites comme vecteurs de la plasticité à température 
ambiante correspond à un changement radical par rapport à ce qui est observé à plus haute 
température. En effet, dans le domaine ductile, c-a-d au-dessus d’environ 1100°C, seules des 
dislocations dissociées sont observées. La faible énergie de faute d’empilement conduit à une 
grande séparation entre les dislocations partielles. Quand le matériau devient fragile, les 
observations microstructurales montrent que seule la dislocation partielle de tête est visible. 
Dans l’interprétation qui prévaut actuellement (Pirouz et al. [2]), ces deux évènements 
(apparition de la fragilité et observation de dislocations partielles traînant de grandes fautes 
d’empilement) sont considérés être liés. La fragilité du matériau est attribuée à la difficulté de 
la dislocation de queue à être nucléée et à la grande différence de mobilité entre les partielles 
à cœur Si, très mobiles, et les partielles à cœur C, qui le sont beaucoup moins. D’où la 
fragilité du matériau, les sites de nucléation s’épuisant au fur et à mesure de la déformation. 
Ce mécanisme de déformation par dislocations partielles a été observé jusqu’à une 
température aussi basse que 500°C (Mussi et al. [3]). Par contre, à cette température, les 
partielles des deux types sont visibles, indiquant une faible asymétrie de mobilité entre ces 
deux types de partielles.  
 
Des expériences réalisées sous très fortes contraintes dans un milieu de confinement 















plasticité vers les basses températures. En effet, à 150°C, de longues dislocations parfaites vis 
ainsi que quelques segments dissociés, sont typiques de la microstructure (Demenet et al. [4]). 
La très forte densité de dislocations observées, résultant en particulier de l’absence de 
contrôle de la contrainte et de la déformation appliquées sur l’échantillon, n’a pas permis une 
étude fine de la microstructure. Y a-t-il coexistence de deux types de dislocations, des 
dislocations non dissociées et des dislocations peu dissociées ? ou bien la dissociation est-elle 
possible uniquement dans les zones moins denses ? Une autre expérience réalisée à 400°C 
Demenet et al. [5]), sous pression isostatique à chaud, montre l’existence de dislocations 
faiblement dissociées et allongées suivant la direction vis (Figure IV.3). L’origine des 
dislocations n’a pas été déterminée, elle peut être due à une concentration de contrainte locale 
autour d’un défaut natif (micropipe, …) dans le matériau. A noter que les différents segments 
sont tous légèrement dissociés et aucune très grande faute n’est visible. 
 
 
Figure V.3 : Image MET en champ sombre avec )1110(gr  montrant des boucles de 
dislocations allongées suivant la direction vis dans 4H-SiC après compression isostatique à 
chaud (400°C). Les fautes d’empilement sont en contraste. Demenet et al. [5]. 
 
De nos expériences rapportées dans ce travail, il est clair que les dislocations sont des 
dislocations parfaites sans aucun segment dissocié. Ceci montre un changement de 
mécanisme de plasticité à température ambiante par rapport à des températures plus élevées. 
Enfin, il est à remarquer que les boucles de dislocations paraissent allongées dans la direction 
vis. Il est compréhensible que les dislocations étant nucléées en grand nombre autour de 
l’empreinte, les interactions entre elles rendent difficile la propagation de ces segments, alors 
que les fronts peuvent glisser librement dans le cristal vierge. Ceci pourrait expliquer la 
moindre mobilité des segments vis. Néanmoins, on peut remarquer que certaines demi-
boucles sortent de la zone dense où les dislocations apparaissent et qu’elles sont très allongées 
dans la direction vis bien que n’ayant pas de voisines proches (Figure V.4). Ainsi, on peut 
affirmer qu’il existe une asymétrie de mobilité des segments de dislocation à température 





Figure V.4 : Image en weak-beam d’une zone autour d’une empreinte sur 4H-SiC intrinsèque 
indenté sous une charge de 100mN. 
 
V.1.1.2. Contraintes sur les dislocations parfaites 
 
Alors que la plupart des études se basent sur la contrainte de cisaillement principale et 
sur le critère de plasticité défini par Tresca, nous raisonnons sur les systèmes de glissement 
réellement activés sur 4H-SiC. Connaissant la nature des dislocations qui sont émises et 
glissent dans le plan de base, nous avons donc calculé les contraintes appliquées sur ces 
dislocations. Pour cela, il est nécessaire de connaître le champ de contrainte sous un indenteur 
axisymétrique. 
Le problème des contraintes produites dans un demi-plan infini par une distribution de 
forces normales ou tangentielles a été tout d’abord envisagé par Boussinesq (1885) [6]. 
Utilisant la théorie des potentiels, il établit clairement l’expression du champ de contrainte 
élastique créé par une force ponctuelle normale (Timoshenko et Goodier 1961) [7]. Il 
s’intéresse également au cas d’un matériau élastique soumis à une distribution de pression 
p(x,y) axisymétrique. Toutefois la solution qu’il obtient ne lui autorise aucun calcul 
numérique et reste sous sa forme analytique exprimée selon le potentiel suivant (Johnson 






























Le champ de contraintes élastiques autour de l’indenteur se déduit alors à partir des 

















Afin d’obtenir une expression analytique du champ de contrainte autour d’un poinçon 
sphérique, Hanson et Johnson [9] proposent d’évaluer H1 en utilisant les potentiels de 
Fabriquant (1989) [10] (Annexe 1). Il obtient alors H1 sous une forme analytique. En utilisant 
les équations ci-dessus et l’expression analytique de H1, Hanson établit l’expression du 
champ de contrainte élastique mis en jeu autour de l’indenteur.  
 Nous avons utilisé ces équations dans le cadre de notre étude, c’est-à-dire que nous 
avons déterminé les contraintes projetées s’exerçant sur un système de glissement pendant le 
stade de chargement élastique précédant le pop-in. Nous formulons donc l’hypothèse que les 
dislocations sont nucléées sous la forme de boucles glissiles aux sites où la contrainte projetée 
est maximale. Le rayon de contact rc mis en jeu juste avant le pop-in est déterminé à partir de 
la théorie du contact d’Hertz (voir chapitre IV).  
 
L’effet du champ de contrainte sur un système de glissement donné se calcule à partir 




où : z)y,(x,σ  représente le champ de contrainte autour d’un poinçon sphérique en tout point 
M(x,y,z) du matériau.  
 
La contrainte due à l’indenteur, projetée dans le plan {0001} et selon une direction 






r ∧=σ , avec L
r
vecteur unitaire de la direction de ligne. 
* : notation usuelle 
 


































































































































































Figure V.5 : (a) Champ de contrainte de l’indenteur projeté dans le plan de base et selon la 
direction <11-20>. Représentation dans un plan perpendiculaire au plan (0001) transverse à 
l’indentation. La contrainte projetée apparaît maximale juste sous l’axe d’indentation à r = 
0,85rc (b) : Champ de contrainte résolue dans le plan de base représentée dans un plan 
parallèle au plan de base à z =0.35rc  
 
Sur cette figure, on constate que la contrainte sur les dislocations est maximale à une 
profondeur de 0,35.rc et pour un rayon de 0,85 rc (Figures V.5 et V.6). Sur la Figure V.5, nous 
avons représenté le rayon de contact rc. Les valeurs des contraintes maximales s’exerçant sur 
les dislocations au moment du pop-in sont de 14,8 GPa pour l’intrinsèque et de 18,6 GPa pour 
le matériau dopé p.  
 
Figure V.6 : Représentation schématique de la forme de l’échantillon juste avant et juste 


























 L’ordre de grandeur des contraintes obtenues justifie bien a posteriori que les 
dislocations analysées sont bien des parfaites ; en effet, de telles contraintes appliquées 
conduiraient à l’éclatement d’une dislocation dissociée en partielles décorellées et à 
l’observation de défauts d’empilement en grande densité. 
 
V.1.1.3. Cœur des dislocations parfaites 
 
La technique LACBED nous a permis de déterminer la nature de cœur des dislocations 
parfaites créées par nanoindentation à l’ambiante. Ces dislocations ont un cœur carbone en 
mode glide ou bien un cœur silicium en mode shuffle. La Microscopie Electronique en 
Transmission en Haute Résolution ne permet pas encore de distinguer le mode glide du mode 
shuffle, car la résolution point-point des meilleurs microscopes n’est pas encore suffisante 
pour séparer les dumbells dans une colonne >< 0211 . Néanmoins, lorsque les dislocations 
sont dissociées, elles sont en mode glide à l’arrêt et en mouvement, la faute étant stable dans 
ce mode et le mouvement des partielles plus faciles, bien que trois liaisons doivent être 
coupées par atome (Rabier et al. [11]). C’est ce qui est observé dans les semi-conducteurs (Si, 
GaAs, …) à haute température. Lorsque les dislocations sont parfaites, le seul argument 
énergétique du nombre de liaisons par atome à couper (une en mode shuffle, trois en mode 
glide) peut être pris en compte. Ainsi, dans 4H-SiC, nous pouvons dire que les fronts des 
demi-boucles de dislocations parfaites émises à l’ambiante ont un cœur silicium et que les 
dislocations glissent en mode shuffle. Cette affirmation pourra être vérifiée lorsque les 
microscopes auront une résolution suffisante. 
 
Pizzagalli et al. (2005) [12] ont calculé la position énergétiquement favorable pour une 
dislocation vis dans la structure cubique pour des matériaux covalents : Si, Ge, C et SiC. Ils 
ont utilisé des calculs atomistiques et ab-initio et considéré une dislocation en position A, c-a-
d à l’intersection de deux plans shuffle, en position B, c-a-d à l’intersection d’un plan shuffle 
et d’un plan glide, et en position C, c-a-d à l’intersection de deux plans glide. Les résultats de 
leurs calculs sont présentés sur la figure V.7. Pour le germanium et le silicium, les positions B 
et C sont énergétiquement défavorables, ce qui signifie qu’une dislocation vis adoptera une 
position dans le shuffle set. Par contre, pour le diamant, la position shuffle n’est pas stable et 
c’est le mode glide qui est favorable. En ce qui concerne 3C-SiC, les calculs ne tranchent pas 
de façon certaine, d’autant que les résultats obtenus pour la position C sont très différents ! 
 
Figure.7 : Différentes positions possibles d’une dislocation vis par rapport aux plans 
de type glide et shuffle. A : intersection de deux plans shuffle B : intersection de deux plans 




Figure.8 : Calcul de la différence d’énergie des positions B et C d’une dislocation vis 
par rapport à la position A dans des semi-conducteur (Pizzagalli et al. 2005) 
.  
Il convient de rappeler que les calculs ci-dessus correspondent à une position stable de 
cœur de dislocation au repos. Qu’en est-il pour une dislocation en mouvement ? Celle-ci peut, 
sous l’action d’une contrainte, adopter une configuration différente de celle qu’elle a lorsque 
la contrainte est supprimée.  
 
V.1.1.4. Site de nucléation des dislocations parfaites 
 
Les dislocations autour de l’empreinte sont dans le plan de base, mais le site de 
nucléation des dislocations est un point de questionnement. En effet, les autres plans que le 
plan base, où le facteur Schmid est nul, sont nécessaires pour accommoder la déformation due 
à l’indenteur. L’enfoncement de matière sous la pointe sphérique entraîne des contraintes 
permettant la nucléation des dislocations. Il a parfois été indiqué que l’indentation favorisait 
la nucléation de boucles prismatiques interstitielles. L’observation que les dislocations 
semblent être émises le long de lignes >< 0011  (voir Figure V.2) donne à penser qu’il en est 
ainsi dans 4H-SiC. Les dislocations pourraient avoir été nucléées dans le plan prismatique 
sous forme de boucles. Lors de leur croissance, les segments de ces boucles alignés suivant 
>< 0011 , dévient dans le plan de base où ils s’étendent. Une représentation schématique de 
ce mécanisme est donnée sur la figure V.9.  
 
Figure V.9 : Schéma de la nucléation des dislocations dans un plan prismatique et déviant 









Ceci est cohérent avec Maeda et al. [13] et Mussi et al. [3] qui ont observé, après 
déformation, une certaine activité des dislocations dans de tels plans avant qu'elles ne 
s’échappent par glissement dans le plan de base. D'autres expériences sont nécessaires pour 
justifier une telle hypothèse. Les tentatives d’observation en MET que nous avons faites en 
inclinant les lames minces autour de directions >< 0011  pour déceler un éventuel glissement 
dévié des boucles de dislocations, n’ont pas été fructueuses. La forte densité de dislocations 
ne permet aucune résolution dans ces zones. 
 
V.1.1.5. Existence d’une zone exempte de dislocations autour de l’empreinte 
 
Par ailleurs, nous avons observé une zone vierge entre l’empreinte et les dislocations 
(Figure V.10). Sous l’empreinte laissée par la pointe de l’indenteur, une zone très déformée 
existe, où les dislocations sont en trop grande densité pour être résolues. Par contre, aucun 
lien ne semble exister entre cette zone très déformée et les dislocations glissant dans le plan 
de base. Pourquoi une telle zone exempte de dislocations ? Une hypothèse peut être faite à 
partir d’observations dans le Fluorure de lithium indenté à 0,4 mN par Gaillard et al [14]. Les 
auteurs ont étudié les dislocations autour de deux empreintes A et B pour lesquelles le 
déclenchement du pop-in a lieu pour deux charges différentes : à 0,39 mN pour l’empreinte A 
et à 0,13 mN pour l’empreinte B. Dans les deux cas, la charge maximale atteinte est la même. 
Dans le cas de la nanoindentation A la nucléation des dislocations a lieu uniquement durant le 
pop-in tandis que pour la nanoindentation B la majeure partie de la déformation plastique 
apparaît progressivement après le pop-in, durant le stade élasto-plastique (Figure V.11). 
 
 





Figure V.11 : Images AFM en mode hauteur obtenues autour de 2 nanoindentations réalisées 
à la même charge de 0,4 mN sur LiF Gaillard et al [14]. 
 
Les piqûres d’attaques apparaissent très regroupées autour de l’empreinte A. Des bras 
de rosette sont observables mais leur longueur n’excède pas 2 µm. Par contre autour de 
l’empreinte B, les bras de rosette apparaissent beaucoup plus développés. On peut s’appuyer 
sur ces observations pour expliquer la zone vierge autour des empreintes dans 4H-SiC. Les 
dislocations qui sont nucléées au moment de pop-in sont nucléées très rapidement et les 
nombreuses et fortes interactions entre elles les maintiennent sous l’indenteur où elles restent 
bloquées. Par contre, après le pop-in, des dislocations sont nucléées les unes après les autres, 
et à mesure que le poinçon s’enfonce, les dislocations s’étendent dans le plan de base. 
Cependant, dans ces conditions, on devrait quand même observer des dislocations, en densité 
plus faible. Ceci n’est pas le cas. Il faut imaginer qu’un phénomène de « nettoyage » de la 




Les analyses par MET des dislocations autour de l’empreinte introduites après indentation sur 
le plan (001) du 3C-SiC à l’ambiante montrent que les dislocations glissent dans un plan de 
type {111} qui à 45° de plan de base {001} (figure V.12). L’orientation favorable des plans 
{111}, plans de glissement de la structure cubique, par rapport à l’axe d’indentation peut 
expliquer l’absence de zone vierge autour des empreintes, contrairement à ce qui a été observé 
dans 4H-SiC. Les dislocations nucléées sont des dislocations parfaites, aucune dissociation 
n’ayant été observée (voir chapitre IV). 
 
Figure V.12 : Schéma montrant l’empreinte et les boucles de dislocations glissant dans un 
plan à 45° du plan (001) indenté.  
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 Tous les segments de dislocation constituant les demi-boucles émises ne semblent pas 
alignés suivant les vallées de base énergie <110> habituellement observées dans les 
semiconducteurs dans le domaine ductile, i.e. à haute température. Certains segments, les 
fronts de demi-boucles, paraissent plutôt être alignés suivant <123> comme observé dans le 
silicium. Ceci demande à être confirmé et pourrait indiquer que le comportement plastique du 
carbure de silicium cubique sous forte contrainte est similaire à celui du silicium. 
 
V.2. Rôle du dopage dans 4H-SiC 
 
L’effet du dopage électronique sur la vitesse des dislocations a été démontré depuis de 
nombreuses années dans silicium, le germanium et les composés III-V. Cela affecte en 
conséquence des propriétés macroscopiques telles que la limite élastique et la transition 
fragile ductile. 
 
 Le silicium est le matériau dans lequel l'effet a été le plus étudié, par des mesures 
directes de vitesse des dislocations (A. George et al. [15], Figure V.13), ainsi que par des 
mesures macroscopiques de limite élastique (Demenet et al. [16]) ou par l'extension des bras 
de rosette après indentation (Roberts et al. [17], Figure V.14). 
 
Figure V.13 : Vitesse des dislocations en fonction de la température et du dopage. A. George 
et al. [15]. 
 
 
Figure V.14 : Evolution de la taille des rosettes d’indentation en fonction de la charge et du 
dopage. Roberts et al. [17]. 
 
 De nombreuses études par micro et nanoindentation ont été faites sur les semi-
conducteurs, dont certaines consacrées à l'effet du dopage. Dans le cas du silicium, l'analyse 
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des essais de nanoindentation souffre des transformations de phase qui se produisent sous 
l'indenteur, lesquelles seraient responsables du pop-out observé à la décharge [18,19]. Le 
Bourhis et Patriarche ont analysé la structure après nanoindentations dans GaAs dopé p et n. 
Ce matériau ne souffre pas de transformation de phase, et les auteurs ont observé que la 
réponse mécanique de ces deux types d'échantillons est relativement similaire avec un niveau 
de pop-in qui n'est pas affecté par le dopage [20]. En revanche, la structure en rosette de 
l’empreinte est différente Des dislocations parfaites avec de longs segments vis sont 
observées autour des empreintes dans les échantillons dopés n (Figure V.15 a), ainsi que des 
dislocations partielles sur les deux autres branches de rosettes, alors que les échantillons de 
type p ne montrent pas de dislocations partielles (Figure V.3 b). A partir de ces résultats, le 
comportement différent en fonction du dopage pourrait être lié à une différence de mobilité 
des dislocations. Ceci est en accord avec l'effet considérable du dopage observé par 
déformation plastique sous pression dans GaAs massif [21].  
 
Dans le cas de 4H-SiC, aucune transformation de phase n’est observée sous 
l’indenteur. Ainsi, contrairement au silicium et comme pour GaAs, la réponse à la plasticité 
de carbure de silicium après nanoindentation se produit par la déformation plastique plutôt 
que par transformation ou densification de phase. 
 
Figure V.15 : Images MET montrant les dislocations autour d’empreintes  a) GaAs dopé n, b) 
GaAs dopé p.
 
Le Bourhis et al [20]. 
 
D'après les résultats présentés dans le chapitre IV, il apparaît que le dopage modifie la 
réponse mécanique de 4H-SiC. Le dopage de type p conduit à un niveau plus élevé du pop-in 
par rapport au matériau intrinsèque ou dopé de type n. Considérant que le pop-in est lié à la 
nucléation de dislocations, nos résultats montrent que ce phénomène est fortement affecté par 
le dopage p qui le rend plus difficile.  
 
En fait, c'est la première fois que le niveau de pop-in peut être lié à l'effet de dopage 
dans un semi-conducteur permettant de montrer que la nucléation des dislocations peut être 
modifiée par le dopage électronique. Les observations MET confirment que la nucléation des 






Figure V.16 : Images MET en weak-beam montrant les boucles de dislocations d’une zone 
autour de l’empreinte dans 4H-SiC intrinsèque et dopé p. 
 
P.J. Wellmann et al. (2007) [22] ont analysé les défauts résultant de la croissance dans 
6H-SiC de différents dopages. Ces auteurs ont constaté la présence d’une plus grande densité 
de dislocations basales dans le matériau dopé n à l’azote (dopage net de l’ordre de 5.1018 
at.cm-3), par rapport au matériau de type p dopé aluminium ou bore (même niveau de dopage 
net). Ceci est en accord avec nos résultats présentés dans ce travail. 
 
Les modèles proposés pour expliquer l’effet du dopage dans les semiconducteurs 
impliquent des défauts (ou des états transitoires) utiles ou rencontrés lors de la propagation 
des dislocations dont la concentration dépend de la position du niveau de Fermi. 
C’est le cas par exemple dans la théorie de Hirsch (1979, 1981) [23], où la densité de 

















L’effet du dopage sur la nucléation des dislocations, trouvé ici dans le cas de 4H-SiC, 
n’a pas été démontré jusqu’à maintenant. Comment le dopage électronique peut-il affecter la 
nucléation des dislocations ? L’effet du dopage sur la nucléation procède t-il différemment de 
son effet sur la vitesse des dislocations où des impuretés agissent uniquement via leur 
influence sur la position du niveau de Fermi ? 
 
On peut considérer une boucle de dislocation critique qui conduit à la nucléation d’une 
dislocation. La taille de la boucle critique dépend de la contrainte appliquée (Figure V.17). 
Pour un matériau covalent le grossissement de la boucle se fait par génération et 
élargissement de double-décrochements dans un fort potentiel de Peierls (Figure V.18). On 
peut alors faire l’hypothèse que ce grossissement est géré de la même façon que la mobilité 
des dislocations : par des défauts dont la concentration dépend de la position du niveau de 














Figure V.17 : Schéma de l’énergie élastique d’une boucle de dislocation dans un fort 
potentiel de Peierls pour une contrainte appliquée donnée. R0 est le rayon critique pour la 
nucléation de la dislocation. Se superpose à cela l’énergie due au potentiel de Peierls. 
 
 
Figure V.18 : Grossissement  d’une boucle de taille critique dans un fort potentiel de Peierls. 
 




où ∆Gsaddle représente l’énergie nécessaire au grossissement d’une distance atomique de la 
boucle qui dépend de la position du niveau de Fermi EF, lui-même dépendant du dopage. 
 
∆Gsaddle = f(Ekd-EF, EF-Eka) 
 
Un autre élément à prendre en compte est que la nucléation est un phénomène local. 
Ainsi la densité de points singuliers où peut se nucléer la dislocation peut être affectée par le 
dopage. Il peut s’agir d’un effet électronique, d’un effet d’environnement local, voire d’un 
effet de taille. 
 
 
V.3. Similitude avec d’autres semi-conducteurs 
 
Le comportement de 4H-SiC et de 3C-SiC à température ambiante peut être comparé à 
celui d’autres semiconducteurs à basse température et sous forte contrainte. En effet, le 
carbure de silicium présente un changement de mécanisme de plasticité dans ces conditions de 
déformation par rapport à celui qui est mis en jeu à haute température et sous faible 
contrainte. Comme nous l’avons observé après indentation à 800°C, et comme cela a déjà été 
rapporté en dessous de la transition fragile-ductile, lorsque la température augmente, la 
déformation met en jeu des dislocations partielles traînant de larges fautes d’empilement dans 




Rabier et Demenet dans le silicium [24] et Kedjar et al. [25] dans l'antimoniure 
d'indium (InSb) ont montré que les dislocations parfaites contrôlent la déformation dans le 
régime de forte contrainte alors que les dislocations dissociées la contrôlent sous faible 
contrainte. La faible valeur de l'énergie de faute d’empilement dans SiC (15 mJ.m-2 pour 4H-
SiC [26]) n’est pas le moteur de la plasticité à l’ambiante car elle n'empêche pas la 
modification du mécanisme de déformation. Ce mécanisme de déformation par dislocations 
parfaites apparaît être un mode général de la plasticité applicable aux semi-conducteurs. Il 
traduit le fait que les dislocations parfaites ont à vaincre un faible potentiel de Peierls. 
 A quelle température se produit le changement de mécanisme ? Se produit-il de façon 
abrupte ou bien de façon continue ? Est-il fonction du mode de sollicitation ? Des études 
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Conclusion et Perspectives 
 
 Au cours de cette étude nous avons étudié le comportement à basse température dans 
le domaine fragile de monocristaux de carbure de silicium, les polytypes 4H et 3C. Pour cela, 
nous avons réalisé des essais de micro et nanoindentation. De plus, nous nous sommes 
intéressés à l’influence du dopage électronique sur la mobilité des dislocations dans le 4H-
SiC. L’objectif était d’apporter une contribution à la compréhension des mécanismes de 
plasticité de ces polytypes dans le domaine fragile. 
 
 Plusieurs orientations cristallines ont été étudiées. Les mesures de dureté Vickers des 
différents plans de 4H-SiC à l’ambiante, montrent que les deux faces du plan de base ont une 
dureté différente en fonction de leur polarité, alors que les autres plans (prismatiques et 
pyramidaux) ont la même dureté.  
 
 Les courbes d’indentation (charge-pénétration) de couches homoépitaxiées de 4H-SiC 
dopées p, n ou intrinsèque obtenues à l’ambiante avec un poinçon sphérique sur une face 
{0001} mettent en évidence l’existence d’un pop-in. Celui-ci apparaît pour une charge 
différente selon le dopage. Le pop-in se produit pour une charge plus élevée dans le matériau 
dopé de type p par rapport au matériau de type n. Pour ce dernier, le niveau de pop-in est le 
même que pour le matériau intrinsèque. On en déduit que la nucléation et la mobilité des 
dislocations sont des mécanismes plus difficiles dans le matériau dopé p. Des mesures de 
dureté conventionnelles (taille des empreintes) faites avec un poinçon Vickers aboutissent au 
même effet durcissant du dopage de type p. La conclusion précédente est confirmée par les 
observations en MET faites autour des empreintes. En effet, les dislocations dans le matériau 
dopé p sont moins étalées que dans la couche intrinsèque, pour une même charge maximale. 
 
Quelque soit le dopage, la microstructure obtenue après nanoindentation à l’ambiante 
dans 4H-SiC est la même. Autour de la zone très perturbée de l’empreinte, on observe une 
zone vierge de défauts. Ensuite, les dislocations semblent partir de lignes orientées >< 0011  
sous la forme de demi-boucles. Les dislocations observées sont des dislocations parfaites de 
vecteur de Burgers ><= 02113/1b
r
, allongées dans la direction vis et appartenant aux trois 
systèmes de glissement du plan de base. La détermination des cœurs des dislocations a été 
réalisée par LACBED sur un échantillon intrinsèque. Les fronts des demi-boucles autour de 
l’empreinte ont des cœurs carbone en mode glide ou des cœurs silicium en mode shuffle. Le 
site de nucléation des dislocations n’a pas pu être mis en évidence. Les dislocations peuvent 
avoir été nucléées dans les plans prismatiques de type { }0110  puis avoir dévié dans le plan de 
base qui est le plan de glissement facile. 
 
 Des essais de nanoindentation à l’ambiante sur un plan (001) ont également été 
réalisés sur le polytype cubique avec un poinçon sphérique. Les courbes charge-enfoncement 
ne présentent pas de pop-in, jusqu’à une charge de 120 mN, contrairement au polytype 4H. 
Cependant on observe l’existence de dislocations autour des empreintes. L’analyse par MET 
de ces dislocations et des dislocations introduites après indentation par poinçon Vickers à 
l’ambiante sous charge de 30g, indique que les dislocations créées sont des dislocations 
parfaites glissant dans des plans de type {111}. 
 
 Par ailleurs, les défauts introduits après indentations avec un poinçon Vickers sous 
charge de 30g à 800°C sur le plan de base de 4H-SiC et sur le plan (001) de 3C-SiC, sont des 
dislocations partielles et des fautes d’empilement en densité très élevées. Ceci traduit un 
changement de mécanisme de plasticité du carbure de silicium entre l’ambiante et 800°C. Si 
la faible énergie de faute d’empilement dans le plan de base gouverne la plasticité à haute 
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température dans SiC, elle n’est pas mise en cause dans la plasticité sous forte contrainte où 
un autre mécanisme opère.  
 
 
Un certain nombre de prolongements à ce travail apparaissent à la lueur des résultats obtenus. 
 
a) Déterminer la température à laquelle le changement de mécanisme (apparition de 
dislocations parfaites) se produit dans 4H- et 3C-SiC. S’il en est de même que pour le 
silicium, il s’agirait d’un changement brusque de mécanisme et non de l’évolution de l’un 
vers l’autre. 
 
b) Dans 4H-SiC, une étude de l’influence du dopage en fonction de la température, 
tout en restant dans le domaine de plasticité contrôlé par les dislocations parfaites, serait 
souhaitable. Il a en effet été observé dans d’autres semiconducteurs (GaAs) que l’effet du 
dopage peut évoluer avec la température. Par ailleurs, une mesure de vitesse des dislocations 
permettrait de séparer les deux phénomènes : la nucléation et la mobilité.  
 
c) Une étude similaire à celle menée sur le polytype 4H serait intéressante à conduire 
dans 3C-SiC. Malheureusement, très peu de monocristaux existent sur le marché 
actuellement, et le dopage n’est pas encore bien maîtrisé dans ce polytype. 
 
d) La microstructure autour des empreintes sur le plan basal dans 4H-SiC est à étudier 
de façon extensive afin de comprendre la structure fine et la formation de zones exemptes de 
dislocations. Des indentations sur d’autres plans que le basal pourraient apporter des éléments 





Champ de contrainte autour de l’empreinte 
 
 
 L’expression du champ de contrainte autour d’un indenteur sphérique utilisée dans 
cette thèse est celle définie par Hanson et Johnson [1]. Ces auteurs expriment ce champ de 
contrainte selon deux paramètres L1 (rc) et L2 (rc) (fonctions intermédiaires) définis tels que  
 ( )2z2)cr(r2z2)cr(r21]crz,[r,1L +−+++=  
 ( )2z2)cr(r2z2)cr(r21)crz,(r;2L +−+++=  
 



















cr  est le rayon de contact (Figure A.1), F la force appliquée au 

























d’Young réduit.  
 
 
Figure A1.1 : Indentation d’un poinçon sphérique. 
 
 Le champ de contrainte lié au poinçon sphérique σij (r, z, rc,ϕ) autour de l’indenteur 




























































































































































































où ϕ est l’angle entre les axes Ox et Oy, σ1= σxx+ σyy, σ1= σ1xx - σ1yy +2iτyx et τz =τxz + iτyz  
 
L’expression précédente permet d’exprimer le champ de contrainte en tout point M du 





Conventions des dislocations 
 
La structure cubique peut être décrite par l’empilement de plans {111} regroupés par 
paires. La non-centrosymétrie des composés III-V conduit à distinguer le plan (111) du plan 
)111( . Par convention (Hunfeld, 1979) [2], la structure III-V est décrite avec un atome 
tétravalent (colonne III) en position (0,0,0)  et ainsi les plans avec un nombre pair d’indices 
négatifs sont constitués d’atomes de la colonne III. 
 
Une dislocation dont le demi-plan supplémentaire se termine sur une face d’atomes V 
est dite de type α avec un cœur constitué d’atomes V si elle glisse en mode glide (c-a-d entre 
deux plans proches) ou avec un cœur constitué d’atomes III si elle glisse en mode shuffle (c-
a-d entre deux plans éloignés). 
 
Une dislocation dont le demi-plan supplémentaire se termine sur une face d’atomes III 
est dite de type β avec un cœur constitué d’atomes III si elle glisse en mode glide (c-a-d entre 
deux plans proches) ou avec un cœur constitué d’atomes V si elle glisse en mode shuffle (c-a-
d entre deux plans éloignés).  
 
Les conventions de définition d’une dislocation introduites par Friedel [3] et par Hirth 
et Lothe [4] (FS/RH, circuit fermé autour de la dislocation), compatibles entre elles, montrent 
que : 
Soit n la normale à une boucle de dislocation, orientée positivement, u le vecteur unitaire de 
la ligne de dislocation et v un 3ème vecteur tel que le trièdre )v,b,u( rvr  soit direct. Alors : si le 
produit v.b r
v
 est > 0, n pénètre dans le demi-plan supplémentaire, et réciproquement. 
 
Appliquées à une boucle de dislocation dans un composé III-V, n étant la normale 
d’un plan d’atomes III, ces règles aboutissent au fait que le vecteur de Burgers est toujours 








Figure A2.1 : Boucle hexagonale dans un composé III-V. 
 
Sachant que la structure de SiC hexagonal est décrite par l’empilement de plans 
{0001} alternativement constitués d’atomes Si et d’atomes C, que la face (0001) est la face 
silicium et )1(000  la face C, l’application des règles sur les composés III-V appliquées à SiC 
(Figure A2.2) donne alors : 
 
Une dislocation dont le demi-plan supplémentaire émerge sur la face )1(000  a un 
cœur constitué d’atomes C en mode glide et d’atomes Si en mode shuffle. 
 
Une dislocation dont le demi-plan supplémentaire émerge sur la face (0001) a un cœur 




Le vecteur de Burgers d’une boucle de dislocation est toujours dirigé du front Si vers 
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 The aim of this thesis is to study the plastic behaviour of silicon carbide in the brittle 
domain. For this purpose micro and nanoindentation deformation tests were performed on 
single crystal specimens of SiC (4H and 3C). 
 Homoepitaxial layers of 4H-SiC with different doping have been studied. These layers 
show different mechanical characteristics as a function of doping: p-type doping hardens the 
material as compared to n-type doping or intrinsic material. In addition, load-penetration depth 
curves show that the nucleation of dislocations is more difficult in p-doped material as 
compared to intrinsic or n-doped material. This is confirmed by deformation microstructures 
observations using Transmission Electron Microscope (TEM).  
TEM observations show that dislocations introduced around the imprints at room 
temperature are perfect dislocations gliding in the {0001} plane in 4H-SiC and in the {111} 
plane in 3C-SiC. They are mostly screw oriented. Room temperature nanoidentation imprints of 
4H homoepitaxied layers have been extensively studied. It is evidenced that dislocation 
nucleation sites are likely to be located in { }0011  planes and that dislocations bow out 
subsequently in the basal plane. The core nature of perfect dislocations has been determined 
using the LACBED technique. Those perfect dislocations have a silicon core in the shuffle 
mode. 
TEM observations on specimens indented at 800ºC indicate a change in plastic 
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Résumé  
 L’objectif de cette thèse est d’étudier le comportement plastique du carbure de silicium 
dans le domaine fragile. A cette fin, des essais de déformation par micro et nanoindentation ont 
été réalisés sur des échantillons monocristallins de SiC (4H et 3C). 
 Des couches homoépitaxiées de 4H-SiC de différents dopages électroniques ont été 
étudiées. Ces couches présentent des caractéristiques mécaniques différentes en fonction du 
dopage : le dopage de type p durcit le matériau par rapport au dopage de type n ou au matériau 
intrinsèque. De plus, l’analyse des courbes charge-enfoncement obtenue en nanoindentation 
montre que la nucléation des dislocations est plus difficile lorsque le matériau est dopé de type 
p par rapport au matériau dopé n ou intrinsèque. Ceci est confirmé par les microstructures de 
déformation observées en Microscopie Electronique en Transmission (MET).  
 Les observations par MET montrent que les dislocations introduites à l’ambiante autour 
des empreintes sont parfaites et glissent dans les plans {0001} dans le 4H-SiC et dans les plans 
{111} dans le 3C-SiC. Elles sont orientées principalement le long de la direction vis.  
Les sites de nanoindentation à température ambiante des couches 4H homoepitaxiées 
ont été particulièrement étudiés. On met en évidence que les sites de nucléation des dislocations 
sont vraisemblablement situés dans les plans { }0011 , les dislocations se développant par la 
suite dans le plan basal. La nature des cœurs des dislocations parfaites a été déterminée par la 
technique LACBED. Ces dislocations parfaites ont un cœur silicium en mode shuffle. 
 Un changement de mécanisme de plasticité est observé par MET pour les échantillons 
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